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Geleitwort des Herausgebers 
Die langjährige Buchreihe „Beiträge zur Umformtechnik" enthält Forschungsberichte oder abge-
schlossene Dissertationen, die am des Instituts für Umformtechnik (IFU) der Universität Stutt-
gart oder durch eine Zusammenarbeit zwischen dem Institut und einem Unternehmen entstanden 
sind bzw. um andersartige Abschlussberichte langjähriger Forschungsarbeiten.  
Umformen ist die gezielte Änderung der Form, der Oberfläche und der Eigenschaften eines 
metallischen Körpers unter Beibehaltung von Masse und Stoffzusammenhalt. 
Diese Definition für das Umformen metallischer Körper in Anlehnung an DIN 8580 beschreibt 
nicht nur die gezielte Änderung der Form, sondern auch die gezielte Änderung der Oberfläche 
und der Eigenschaften des Produktes durch den Umformvorgang. Die Technik des Umformens 
befasst sich daher mit einer möglichst guten Vorausbestimmbarkeit von finalen Produkteigen-
schaften, wobei die mathematische Beschreibung und die Modellbildung des Umformprozesses 
eine grundlegende Voraussetzung für die numerische Simulation mithilfe der Methode der Fini-
ten Elemente (FEM) liefert. 
Oftmals geht die intuitive, auf aktuellen Grundlagenerkenntnissen basierende Forschung in der 
Umformtechnik zusammen mit einer experimentellen Herangehensweise an neue Fragestellun-
gen einher. Die dabei erzielten Forschungsergebnisse dienen dem allgemeinen Wissenserwerb 
und dem Grundlagenverständnis von werkstofflichen und verfahrensspezifischen Phänomenen 
und sind somit nicht nur für Wissenschaftler, sondern auch für die in der Praxis stehenden Inge-
nieure von grundsätzlicher Bedeutung. 
Stets kürzere Entwicklungszeiten für neue Produkte der Umformtechnik einerseits und veränder-
te Wertschöpfungsketten, die Dynamik von Märkten, neue Technologien sowie veränderte 
Randbedingungen, wie z. B. Leichtbaubestrebungen und Initiativen im Sinne von Industrie 4.0, 
erfordern heute eine besondere Intensivierung der anwendungstechnisch ausgerichteten For-
schung und Entwicklung auf diesen Gebieten. Moderne Forschungsstellen sind in beide Prozesse 
eingebunden: zum einen in die Grundlagenforschung mit Blick auf Werkstoffe, Verfahren und 
Maschinen der Umformtechnik und zum anderen in vorwettbewerbliche bzw. stark anwen-
dungsorientierte Prozesse der Lösungsfindung. 
Ziel und Motivation für die Herausgabe dieser Berichte ist daher die Publikation solcher teils 
grundlagenorientierter, teils recht praxisorientierter Forschungs- und Entwicklungsarbeiten, die 
an meinem Institut entstehen. Ein weiteres Ziel dieser Buchreihe ist das Bereitstellen einer fun-
dierten Basis für weiterführende wissenschaftliche Arbeiten auf internationalem Niveau. 
Mathias Liewald 
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Kurzfassung 
Die Umformung nichtrostender austenitischer Blechwerkstoff ist aufgrund der dehnungsinduzierten 
α‘-Martensitbildung und des damit einhergehenden TRIP-Effekts (Transformation Induced Plastici-
ty) stark von der Umformtemperatur beeinflusst. Änderungen der Umformtemperatur sind dabei 
nicht nur vom Werkstoff selbst hervorgerufen, sondern auch von tribologischen oder werkzeugspe-
zifischen Rahmenbedingungen und wirken sich unmittelbar auf die Umformbarkeit und Bauteilqua-
lität aus. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurden der Einfluss der Temperatur und Wärmeströme in Umformwerk-
zeugen auf das Materialverhalten und Umformergebnis untersucht und Methoden aufgezeigt, um 
den Wärmeeinfluss als Größe zur gezielten Verbesserung vorhandener Prozesse einzusetzen. 
Im Hauptteil der Arbeit wurde mittels nichtisothermen uniaxialen Zugversuchen grundlegendes 
Wissen zur Martensitentwicklung erlangt und Zusammenhänge mit den mechanischen Werkstoffei-
genschaften hergestellt. Mithilfe von temperierten Nakajima-Versuchen konnten temperaturabhän-
gige Versagensgrenzen bestimmt und in Zusammenhang mit der Austenitstabilität gebracht werden. 
Grundlagenversuche zum Zwischenglühen von Austeniten zeigen, dass durch den gezielten Einsatz 
von Wärme die Werkstoffeigenschaften in mehrstufigen Umformprozessen gezielt beeinfluss wer-
den können. 
In weiterführenden Untersuchungen des tribologischen Systems und von Wärmeübergängen in Um-
formwerkzeugen konnte der Einfluss der Werkzeugoberflächenbeschaffenheit sowie von Schmier-
stoffen und Ziehfolien auf die Wärmeflüsse qualitativ und quantitativ erfasst werden. Die passive 
Erwärmung von Umformwerkzeugen wurde mittels Dauerlaufversuchen in Labor- und Realversu-
chen erfasst und diskutiert. Dieses Wissen dient als Basis für zukünftige weiterführende Verbesse-
rungen der Temperaturführung in Umformwerkzeugen. Der Fokus der durchgeführten Arbeiten lag 
dabei auf Tiefziehprozessen, wobei die Übertragbarkeit der gewonnenen Erkenntnisse auf Sekun-
därprozesse wie dem Scherschneiden nachgewiesen wurde. 
Aufbauend auf den gewonnenen Ergebnissen konnte die generelle Beeinflussung der Martensitbil-
dung mithilfe von lokal temperaturgeführten Umformwerkzeugen sowie dem lokalen Zwischenglü-
hen von Bauteilen belegt werden. In diesem Kontext wurde ein innovatives Werkzeugtemperiersys-
tem auf Basis der Peltier-Kühltechnik entwickelt, umgesetzt und in praktischen Versuchen validiert. 
Die im abschließenden Kapitel der Arbeit durchgeführten simulativen Studien eines Serienprozes-
ses zeigen die generelle Umsetzbarkeit und Abbildbarkeit von Wärmeentwicklungen und deren 
Einfluss auf die dehnungsinduzierte Martensitbildung. Gleichzeitig konnte ein vereinfachtes Werk-
stoffmodell entwickelt werden, mithilfe dessen die Rechenzeiten bei Anwendung numerischer Me-
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thoden sowie Komplexität der Modellparameterbestimmung durch Miteinbeziehung der Auste-
nitstabilität in die Modellierung verbessert werden kann. 
Die Arbeit schließt mit einer Zusammenfassung der innerhalb der vorliegenden Arbeit durchgeführ-
ten Forschungsarbeiten. Mithilfe dieser wurde ein wissenschaftlicher Beitrag zur Werkstoffcharak-
terisierung nichtrostender Austenitischer Stähle und zur Auslegung temperaturgeführter Umform-
prozesse und Werkzeuge geleistet sowie weitere zukünftige Potenziale aufgezeigt. 
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Abstract 
The forming process of austenitic stainless steel is influenced by strain and temperature dependent 
martensite formation which causes the TRIP-effect (Transformation Induced Plasticity). Changes of 
the forming temperature are not only caused by the material itself, but also influenced by tribologi-
cal and tool-specific conditions and directly affect the formability and component quality. 
In this study the influence of temperature and heat flows in forming tools on the material behavior 
and forming result was investigated and novel methods were shown of how to use the heat as con-
trolling variable for the forming process. 
In the main part of the work basic knowledge about the strain-induced martensite formation with 
the aid of non-isothermal uniaxial tensile test was obtained and connected to the mechanical materi-
al properties. Temperature-dependent failure limits are determined by temperature controlled 
Nakajima tests and combined with the austenite stability. Basic experiments with regard to interme-
diate annealing of austenitic grades show that the material properties can be influenced by the use of 
heat in multistage forming processes. 
Further studies of the tribological system and of thermal contact conductance in forming tools show 
the influence of lubricants and drawing films to the heat fluxes. The passive heating of forming 
tools has been detected and discussed by means of endurance tests under laboratory and real condi-
tions. This fundamental knowledge serves for further improvements of temperature control in form-
ing tools. The focus of the work was the deep-drawing process, but the transferability of results to 
secondary processes such as shear cutting was proven as well. 
Based on the results obtained the general feasibility of the influence of locally controlled forming 
tool temperature on martensite development as well as the local intermediate annealing of compo-
nents was proven. In this context, an innovative system for tool temperature control was developed 
based on Peltier technology as well as implemented and validated in practical tests. 
The tests carried out in the final chapter of this work demonstrate the feasibility of imaging the heat 
developments in tools and its influence on the strain-induced martensite formation. At the same 
time a simplified material model was developed to reduce computing times and complexity of the 
model parameter determination as well as to additionally include austenite stability into the model-
ing. 
The final outcome of this work is a scientific contribution to the material characterization of stain-
less austenitic steels and the design of temperature-controlled forming processes and tools as well as 
the identification of further potential. 
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1 Einleitung 
Der weltweite Einsatz von nichtrostenden Stahlblechwerkstoffen unterliegt einem, im Vergleich 
zu konventionellen Kohlenstoffstählen, überdurchschnittlichem jährlichen Wachstum von 5-6%. 
Hauptgründe hierfür sind die steigende Verbreitung in der Haushaltswaren- und Anlagenindust-
rie, aber auch wachsende Absätze in asiatischen Wachstumsländern. Im Jahr 2012 wurden 35,4 
Mt Tonnen nichtrostende Stähle produziert, was einem Anteil von 2,3% der weltweiten Stahl-
produktion entspricht [Int13]. Der größte Anteil von ca. 60% wird zu Blechen verarbeitet und 
findet später zu 25% Anwendung in der Konsumgüterindustrie. Der restliche Anteil entfällt auf 
industrielle Anwendungen im Baugewerbe oder technischen Anlagen. Aufgrund dieses hohen 
Einsatzes kommt den nichtrostenden Stählen in der Umformtechnik eine weitaus größere Bedeu-
tung zu [Out13]. Nichtrostende Stähle zeichnen sich dabei neben ihren guten Eigenschaften ge-
gen Korrosion durch hervorragende Umformeigenschaften aus und kommen deshalb auch bei 
anspruchsvollen Tiefziehteilen, beispielsweise Spülbecken, zum Einsatz. 
Die hohen Werkstoffkosten von nichtrostenden austenitischen CrNi-Stählen, die auf den hohen 
und stark schwankenden Nickelweltmarkpreis zurückzuführen sind, haben in den letzten Jahren 
zu einem verstärkten Einsatz von nichtrostenden ferritischen Cr- oder austenitischen CrMn-
Stählen geführt. Ziel ist es, belastungsangepasste und gewichtsoptimierte Bauteile herzustellen. 
Eine besondere Bedeutung hat hierbei die Kaltumformung von nichtrostenden Blechwerkstoffen, 
da mithilfe optimierter Umformprozesse die Bauteileigenschaften optimiert und Herstellungs-
kosten gesenkt werden können. Besondere Herausforderungen sind hierbei im Vergleich zu kon-
ventionellem Stahl die hohe Adhäsionsneigung, die erhöhte Festigkeit mit entsprechend größeren 
Umformkräften, eine besondere Anforderung an die Oberflächenqualität und die speziellen Ma-
terialeigenschaften austenitischer Werkstoffe. 
Zu Reduzierung des Materialeinsatzes, aber auch zur Erweiterung des Bauteilspektrums sind 
moderne umformtechnische Verarbeitungsmethoden notwendig. Im Rahmen der vorliegenden 
Arbeit wird die umformtechnische Verarbeitung von metastabilen CrNi-Stählen analysiert. Diese 
zeichnen sich durch die dehnungsinduzierte Martensitbildung aus, die den sogenannten Trans-
formation Induced Plasticity Effekt (TRIP) auslöst. Im Speziellen wird der Schwerpunkt der Un-
tersuchungen dem Aspekt des Wärmeeinflusses auf den Umformprozess gewidmet, der sich auf 
die Tribologie, das Werkstoffverhalten, das Werkzeug und die FE-Simulation auswirkt. 
Im Weiteren werden in dieser Arbeit die Temperatureinflüsse bei Sekundärprozessen wie dem 
Scherschneiden und dem Zwischenglühen mit dem Ziel untersucht, die gegenseitigen Einflüsse 
der Wärme auf die einzelnen Verarbeitungsschritte darzulegen. Bestehende und neuartige Tem-
periersysteme für Umformwerkzeuge wurden untersucht und entwickelt, um die dehnungsindu-
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zierte Martensitbildung gezielt lokal zu steuern und zu Herstellung optimierter Bauteile nutzen 
zu können. Somit soll die vorliegende Arbeit einen wissenschaftlichen Beitrag zur Werkstoffcha-
rakterisierung nichtrostender Austenitischer Stähle sowie zur Auslegung temperaturgeführter 
Umformprozesse und Werkzeuge leisten. Mithilfe dieser grundlegenden Erkenntnisse kann in 
zukünftigen Forschungsarbeiten durch eine weitere Implementierung solcher Methoden und 
Werkzeugsysteme in die Praxis den Herausforderungen durch alternative Werkstoffe und Ver-
fahren begegnet werden. 
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2 Stand der Technik 
In diesem Kapitel wird der Stand der Forschung, der für das Verständnis dieser Arbeit notwendig 
ist, diskutiert und erläutert. Grundlegendes Wissen über die Verfahren und Werkzeuge der Um-
formtechnik sowie Werkstoffverhalten von Stählen wird vorausgesetzt und ist in einschlägiger 
Literatur nachzulesen [Doe07]; [Lan75]. Es wird zunächst eine allgemeine Einführung in die 
Eigenschaften nichtrostender ferritischer sowie austenitischer Stähle gegeben und anschließend 
die umformtechnische Verarbeitung näher erläutert. Abgeschlossen wird das Kapitel mit einer 
Übersicht über den Stand der Werkstoffmodellierung und Umformsimulation und der inhaltli-
chen Erörterung im Lichte des Themas dieser Arbeit. 
2.1 Einteilung und Eigenschaften von nichtrostenden Stählen 
2.1.1 Geschichtliche Entwicklung und Einteilung der nichtrostenden Stähle 
Stähle sind metallische Legierungen, deren Hauptbestandteil Eisen ist und die einen Kohlen-
stoffanteil zwischen 0,8% bis 2,0% aufweisen [Wei10]. Härtbarer Stahl wird mindestens seit 
dem Reich der Hethiter vor 3.500 Jahren hergestellt [Cor62]. Stahl zeichnet sich hierbei durch 
seine hohe spezifische Festigkeit, seine einfache Herstell- und Verfügbarkeit sowie Recyclingfä-
higkeit aus. Durch Hinzulegieren weiterer Elemente werden die Eigenschaften des Stahles dem 
individuellen Verwendungszweck angepasst. Im Bereich der Umformtechnik können so vom 
duktilen, weichen Weißblech bis zum höchstfesten Stahl für den modernen Karosseriebau die 
Werkstoffeigenschaften beeinflusst werden. 
Als negative Eigenschaft unlegierter Stähle ist die Neigung zur Korrosion, die unter Einfluss 
säurehaltiger Medien oder Wasser auftritt, zu nennen. Erst im Jahre 1912 wurde von der Fried-
rich Krupp AG und dem damaligen Leiter der Werkstoffentwicklung Eduard Maurer das Patent 
Nr. 304159 angemeldet, das die Herstellung von korrosionsbeständigem Stahl durch Hinzulegie-
ren von Chrom und Nickel beschreibt. Parallel erfolgten gleichartige Entwicklungen von Harry 
Brearley, der im angelsächsischen Raum als Vater der nichtrostenden Stählen gilt [Wei12]. Er-
möglicht wurden diese Entwicklungen maßgeblich durch die Entdeckung der Herstellverfahren 
von Chrom 1798 von Louis-Nicolas Vauquelin aus Krokoit (PbCrO4) und zuvor von Reinnickel 
1751 von Axel Frederic Cronstedt. Die Entdeckung, dass Chrom ab einem Gehalt von 10,5% die 
Korrosionsbeständigkeit von Eisenlegierung drastisch erhöht, wurde durch Berthie 1821 und 
ausführlicher durch Giesen 1909 untersucht [Tot07]. Doch erst durch die Arbeiten von Maurer, 
der in seinen Untersuchungen die Chrom- und Nickelgehalte systematisch erhöhte, erlangten die 
nichtrostende Stähle wirtschaftliche Bedeutung. Er identifizierte in seiner 2. Versuchsschmelze 
ein austenitisches Gefüge. Die hieraus abgeleitete Bezeichnung V2A, für den am häufigsten pro-
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duzierten nichtrostenden Stahl mit der Werkstoffnummer 1.4301, hat bis heute Einzug in den 
allgemeinen Sprachgebrauch gefunden. 
Die Einteilung der nichtrostenden Stähle erfolgt nach ihren Gebrauchseigenschaften in korrosi-
onsbeständige, hitzebeständige und warmfeste Stähle oder nach ihren wesentlichen Legierungs-
elementen. Meist wird die Einteilung nach dem Gefüge in Ferrit, Austenit und Martensit vorge-
nommen (siehe Bild 1). Mischungen aus Austenit und Ferrit werden als Duplexstähle bezeichnet 
und vereinen zum Teil die Vorteile beider Gefügezustände. In Bild 1 ist das von Schäffler entwi-
ckelte Diagramm abgebildet, das den Gefügezustand einer aus der Schmelze abgekühlten Legie-
rung mithilfe von den sogenannten Nickel- und Chromäquivalenten vorhersagt. Beide Äquiva-
lente werden anhand empirisch ermittelter Formeln aus der chemischen Zusammensetzung be-
rechnet. Das Schäfflerdiagramm hat in der Praxis vor allem beim Schweißen hohe Bedeutung 
[Güm96]. 
Der Gefügezustand nichtrostender Stähle wird im Wesentlichen durch die Legierungselemente 
Chrom und Nickel bestimmt, wobei Vanadium, Wolfram, Molybdän, Silizium, Titan und Niob 
den Ferritmischkristall stabilisieren. Chrom liegt bis zur Schmelztemperatur als kubisch-
raumzentriertes (krz) Gitter vor und unterstützt ebenfalls die Ferritbildung. Nickel hingegen ist 
ein starker Austenitbildner, da es mit Eisen eine lückenlose kubisch-flächenzentrierte (kfz) 
Mischkristallreihe bildet. Die Legierungselemente Mangan, Kupfer, Kohlenstoff und Stickstoff 
stabilisieren die austenitische Phase. [DIN12] Ein kfz-Gitter besitzt aufgrund der größeren Zahl 
an Gleitrichtungen bei geringeren Kräften ein größeres Umformvermögen, obwohl ein kubisch-
 
Bild 1: Schäfflerdiagramm zur Einteilung nichtrostender Stähle anhand ihres Gefügezustands 
nach [Lob13] A: Austenit M: Martensit F. Ferrit 
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flächenzentriertes und ein kubisch-raumzentriertes Kristallgitter über die gleiche Anzahl von 12 
Gleitsystemen verfügen [Doe07]. 
Austenite (γ-Fe) bestehen aus kubisch-flächenzentrierten Gittern und weisen eine gute Tiefzieh-
barkeit und eine sehr gute Streckziehbarkeit auf. Sie sind schweißbar, nicht härtbar, verfügen 
über eine gute Korrosionsresistenz und sind lebensmittelneutral. Die beiden letztgenannten 
Punkte sind zusammen mit der guten Oberflächenbearbeitbarkeit der Hauptgrund für ihren wei-
ten Einsatz in der Küchentechnik. Im Gegensatz zu den ferritischen und martensitischen Güten 
sind sie oberhalb der Néel-Temperatur paramagnetisch und aufgrund ihres hohen Nickelgehaltes 
den aktuellen Tagesbörsen unterlegen. Austenite weisen im Vergleich zu Ferriten eine geringe 
Wärmeleitfähigkeit von ~15 W/ (m*K) bei gleichzeitig hoher Wärmeausdehnung von 
~16 10−6 K−1 auf (vgl. Tabelle 1). Üblicherweise enthalten Austenite geringe Mengen an δ-Ferrit, 
um die Schweißbarkeit zu erhöhen. Charakteristisch für austenitische Werkstoffe sind Gleitlinien 
und Zwillinge [Küp86d]. Des Weiteren bilden sie Nanozwillinge, die beispielsweise auch eine 
gute inkrementelle Umformbarkeit bewirken [Lon11]. Austenite werden bei 1000-1200°C lö-
sungsgeglüht. Sie bilden innerhalb der nichtrostenden Stähle die größte Gruppe aufgrund ihrer 
durch die dehnungsinduzierte Martensitbildung und des dadurch hervorgerufenen TRIP-Effekts 
(vgl. 2.1.4) entstehenden hohen Festigkeiten bis über 1000 MPa bei gleichzeitig hohen Dehnun-
gen von mehr als 50%. Die Martensitbildung in einem austenitischen Gefüge hängt dabei stets 
stark von der Temperatur ab, bekannt ist dieser Effekt vom Härten und von Formgedächtnisle-
gierungen auf Ni-Ti-Basis [Mus05]. 
Verwendung finden Austenite in vielen Bereichen der Küchentechnik, im Anlagenbau, in der 
Fahrzeugtechnik, im Baugewerbe in Form von Verkleidungen und als Federstähle beispielsweise 
in Zylinderkopfdichtungen [Cho05]. In den letzten Jahren lag der Schwerpunkt der Forschung 
auf der Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch Nachwalzen und der Nutzung der 
Kornfeinung durch Martensitreversion [Kar13]. Des Weiteren sind zahlreiche offene Fragestel-
 
Bild 2: Gefügezustände nichtrostender Stähle mit Angabe der Gitterkonstanten  
a) Austenit (kubisch flächenzentriert) b) Ferrit (kubisch raumzentriert)  
c) Martensit (kubisch raumzentriert tetragonal verzerrt) nach [Rap51]. 
a) b) c) 
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lungen im Bereich der Werkstofftechnik vorhanden, hauptsächlich im Bezug auf die Ausbildung 
von Sekundärphasen (vgl. [Lo09]). 
In der jüngeren Vergangenheit wurde der Versuch unternommen, die austenitischen nichtrosten-
den Stähle für crashrelevante Leichtbaubauteile einzusetzen und damit ein neues Anwendungs-
gebiet für solche Legierungen zu erschließen. Die Eignung vorgewalzter Austenite mit erhöhter 
Festigkeit konnte zwar nachgewiesen werden, es verbleiben aber Fragestellungen bei der Simu-
lierbarkeit und ein hoher Materialpreis [Nex07]. 
Ferrite (α-Fe) zeichnen sich im Allgemeinen durch ihre gute Tiefziehbarkeit, niedrigen Preis, 
gute bis sehr gute Korrosionsbeständigkeit und spanende Bearbeitbarkeit aus [Int14]. Aus Ferri-
ten werden viele Gegenstände des täglichen Lebens hergestellt, beispielsweise „Weiße Ware“ 
[Güm96]. Aufgrund der hohen Chromgehalte muss der Kohlenstoff in Ferriten durch Stabilisie-
rungselemente gebunden werden, meist Titan oder Niob, wodurch die Gruppe der titanstabilisier-
ten Ferrite entsteht, die häufig in Abgassträngen von Automobilen Verwendung findet. Des Wei-
teren existiert die Gattung von hochlegierten Ferriten, die sich durch exzellente Korrosionsresis-
tenz auszeichnet. Im Allgemeinen ist festzuhalten, dass die Korrosionsresistenz hauptsächlich 
durch die vom Chrom gebildete Passivschicht (Chromoxide) hervorgerufen wird. Elemente wie 
Nickel bewirken einen schnelleren Wiederaufbau der Schicht, haben aber nur geringen Einfluss 
auf die korrosionshemmenden Eigenschaften des Werkstoffs. 
Martensitische, nichtrostende Stähle ergeben sich mit Erhöhung des Kohlenstoffgehalts und 
zeichnen sich neben ihrer Härte durch gute Korrosionsresistenz, aber sehr schlechten Umformei-
genschaften aus. Typische Anwendungsgebiete sind Messerstähle, beispielsweise für Rasierklin-
gen. 
Die weltweite Produktion und Verwendung nichtrostender Stähle stieg in den Jahren 1990 bis 
2013 um durchschnittlich 5% p.a. an und lag damit in etwa auf dem gleichen Entwicklungsni-
veau wie Kunststoffe, aber deutlich über dem der restlichen Stahlproduktion. Dieser Anstieg 
lässt sich fast ausschließlich auf fernöstliche Wachstumsländer zurückführen, die Produktion in 
Amerika und Europa stagniert seit Jahren. Dennoch nimmt auch in Europa ihre Bedeutung in der 
Umformtechnik aufgrund ihrer Eignung als Leichtbauwerkstoffe zu [Int13]. Außerdem werden 
zunehmend neue individuelle nichtrostende Güten für den jeweiligen Anwendungsfall entwickelt 
und damit ihr Einsatzgebiet erweitert. Entscheidenden Einfluss auf die Werkstoffwahl hat neben 
den genannten technischen Eigenschaften auch der Materialpreis. Speziell beim Nickel, das mit 
Abstand teuerste Legierungselement, haben in Jahr 2007 Schwankungen von bis zu 500% inner-
halb weniger Monate zu einem Trend von den austenitischen Cr-Ni-Stählen hin zu günstigeren 
ferritischen Cr- oder Cr-Mn-Stählen geführt [Gen10]. Neue Entwicklungen beschäftigen sich mit 
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dem Ersatz von Ni durch Mangan oder Kupfer sowie der Erhöhung der Festigkeiten von ferriti-
schen Güten [Wei12]. In Tabelle 1 sind die chemischen Zusammensetzungen sowie die wichtigs-
ten physikalischen Eigenschaften der Gruppen an ausgewählten Güten zusammengefasst. Auf-
grund der schwereren Legierungsbestandteile und der größeren Packungsdichte des kubisch-
flächenzentrierten Gitters liegt die Dichte von Austeniten höher als bei den ferritischen Güten 
[Küp86d]. 
Tabelle 1: Anteil der wichtigsten Legierungselemente sowie physikalische Eigenschaften aus-
gewählter nichtrostender Stähle 
Wkst.-
Nr. 
Gefüge C Cr Ni Mn Dichte δ Wärmeleit-
fähigkeit λ 
Wärmeausdehn-
ungskoeffizient α 
1.4301 Austenit 0,07 17,5-
19,5 
8 -
10,5 
Mn: 2 7,9  15 16 
1.4404 Austenit 0,03 16,5-
18,5 
10-
13 
Mo: 2 8,0 15 16 
1.4016 Ferrit 0,08 16-18 - 1 7,7 25 10 
1.4510 Ferrit 0,05 16-18 - 0,8 Ti 7,7 25 10 
1.4006 Martensit 0,15 11-13,5 0,75 - 7,7 30 10,5 
P: ≤ 0,045%, s ≤ 0,015 Angaben als Maximalwerte 
2.1.2 Eigenschaften ferritischer nichtrostender Stähle 
Ferritische nichtrostende Stähle haben eine Dichte von 7,7 kg/dm³, ein E-Modul von 220 GPa 
und variieren je nach Güte zwischen Rp0,2 von 270-400 MPa und Rm von 490-570 bei Bruchdeh-
nungen von 25-30% [Out14]. Stabile Ferrite konnten erst durch Entwicklung von Kohlenstoffre-
duzierungsprozessen beispielsweise dem AOD-Prozess (Argon Oxygen Decarburization) in re-
levanten Mengen hergestellt werden. Der Kohlenstoff muss reduziert werden, da hohe Kohlen-
stoffanteile zusammen mit hohem Chromgehalt zu interkristalliner Korrosion führen. Titan und 
Niob können zusätzlich als Kohlenstoff und Stickstoff binden und den Ferrit stabilisieren. Auf-
grund der dafür notwendigen hohen Titan- und Niobgehalte können aber TiC, TiN, Ti4C2S2 oder 
entsprechende Niobkarbide als Ausscheidungen auftreten. Diese haben aber im Allgemeinen 
keinen negativen Einfluss auf die Umformbarkeit [Tha99]. 
Ferritische nichtrostende Stähle weisen mit Zugfestigkeiten Rm von 400-600 MPa bei Bruchdeh-
nungen von bis zu 20% ähnliche mechanische und umformtechnische Eigenschaften wie kon-
ventionelle Tiefziehstähle auf [Küp86d]; [Bet12]. Im Vergleich mit Austeniten ist die Streck-
grenze höher, die Kaltverfestigung, und daraus resultierend auch die Zugfestigkeit entsprechend 
geringer. Auch tritt das Kraftmaximum beim Tiefziehen aufgrund der geringeren Verfestigung 
bei Ferriten früher auf als bei Austeniten. Bei Ferriten ist der verbleibende Flansch beim Kraft-
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maximum deshalb deutlich breiter als bei Austeniten, was sich unter Umständen positiv auf die 
Blechhaltung auswirken kann. Des Weiteren lassen sich Ferrite aufgrund der geringeren Verfes-
tigung besser Tiefziehen als Austenite und erreichen Grenzziehverhältnisse von 2,0 für konven-
tionelle und bis 2,2 für spezielle Ferrite (siehe Bild 3) [Küp86b]. Moderne titanstabilisierte Ferri-
te erreichen Grenzziehverhältnisse von annähernd 2,5 und lassen sich im Allgemeinen besser 
Tiefziehen als Austenite. 
Die Anisotropie, die zur Zipfelbildung beim Tiefziehen führt, ist bei Ferriten stärker ausgeprägt 
als bei Austeniten und tritt meist unter 0° und 90° zur Walzrichtung auf. Die Zugfestigkeit ist bei 
den ferritischen Stählen in Walzrichtung am niedrigsten, sodass die ferritischen Stähle in dieser 
Richtung auch deutlich besser streckziehbar sind. In Streckziehversuchen können aus austeniti-
schen Stählen bis zu 50% tiefere Streckziehbauteile hergestellt werden als aus Ferriten. Für das 
Streckziehverhalten ist ein möglichst niedriges Streckgrenzenverhältnis Rp0,2 / Rm von Vorteil. 
Stärker verfestigende Werkstoffe, d. h. austenitische Güten mit zusätzlicher Martensitbildung, 
haben somit Vorteile beim Streckziehen [Küp80]. In Bild 3 ist dargestellt, dass der Ferrite 
1.4016 gegenüber den Austeniten aufgrund der höheren Streckgrenze Rp0,2 des Ferrits, aber auch 
wegen der hohen Zugfestigkeit Rm des Austenits ein durchweg höheres Streckgrenzenverhältnis 
aufweist. Auch Vordehnen ändert an diesem Sachverhalt nichts [Küp86f]. 
Das Fließverhalten von ferritischen, nichtrostenden Güten lässt sich ausreichend genau mit kon-
ventionellen Fließkurvenmodellen für Kohlenstoffstähle abbilden [Tal98]. Die Verfestigung von 
ferritischen, nichtrostenden Stählen ist im Allgemeinen geringer als die der Austenite, die Ver-
festigung nimmt bei höheren bleibenden Dehnungen (>0,2%) sogar ab. Dies lässt sich mit der 
 
 
Bild 3: a) Mittlere senkrechte Anisotropie über dem Grenzziehverhältnis als Indiz für die Tief-
ziehbarkeit b)Streckgrenzenverhältnis über der Verformung als Indiz für die Streck-
ziehbarkeit für ausgewählte nichtrostende Stähle nach [Küp86b] und [Küp86d] 
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stärkeren Verfestigungsfähigkeit des kubisch-flächenzentrierten Austenits gegenüber dem ku-
bisch raumzentrierten Ferritgitter begründen. Der Einfluss der Dehngeschwindigkeit auf die 
0,2%-Streckgrenze ist nur gering [Güm86b]. Eine Besonderheit bei den ferritischen Güten ist das 
Auftreten von ausgeprägten Streckgrenzen. Der Effekt tritt vor allem bei langsamem Abkühlen 
des Werkstoffs nach einer Wärmebehandlung auf und kann durch Abschrecken vermieden wer-
den [Liu10].  
Die beste Vorhersage der Fließortskurve für Ferrite konnte nach einer Studie von Xu et al. 
[Xu10] mit den Fließortsmodellen YLD2000-2d und YLD2004-18p erreicht werden. Konventio-
nelle Modelle wie Hill`48 zeigen relativ große Abweichungen im mehrachsigen Spannungszu-
stand und bei der Vorhersage der auftretenden Zipfelbildung. 
Die Abhängigkeit der Werkstoffkennwerte von Dehnrate und Temperatur kann aufgrund der 
gleichen Versetzungs- und Fließmechanismen wie in kubischraumzentriertem Eisen über die für 
niedrig legierte Kohlenstoffstähle verwendeten Standardmodelle ausreichend genau abgebildet 
werden [Cla08]. 
Als Nachteil bei der umformtechnischen Verarbeitung von ferritischen nichtrostenden Stählen ist 
die Neigung zur Zugrillenbildung (ridging and roping) zu nennen, die erst nach dem Ziehen der 
Bauteile auftritt. Das Phänomen ist auch aus der Umformung von 5000-er und 6000-er Alumini-
umlegierungen bekannt. Hierbei entstehen auf der Oberfläche zeilenförmige Vertiefungen von 
ca. 50 µm Ausprägung, die speziell bei Sichtteilen für Fahrzeugkarossen unerwünscht sind. Die 
Ausbildung der Zeilen lässt sich auf die Mikrotextur des Werkstoffes zurückführen, die während 
des Herstellungsprozesses entsteht und hauptsächlich in eine Hauptrichtung orientiert ist. Der 
Effekt ergibt sich durch fehlerhaftes Glühen, bei dem während des Abkühlens in Perlit zerfalle-
nes Austenit zeilenförmig in der Grundmatrix vorliegt [Güm86b]. Dies führt wiederum zu Inho-
mogenitäten bei der Scherdehnung während der Umformung [Wu06].  
Im Gegensatz zu handelsüblichen Kohlenstoffstählen durchlaufen ferritische, nichtrostende Stäh-
le keine oder nur eine begrenzte Phasenumwandlung während der Herstellung, die zu Durchmi-
schung führt, sodass sich aus der Kornstruktur des Gießprozesses durch das Walzen eine zeilen-
förmige Mikrotextur ergibt. Durch Glühen bei 750°C für eine Stunde kann die Neigung zur Zei-
ligkeit deutlich reduziert werden [Eng05]. Aufgrund der Orientierung der Textur tritt die Zeilig-
keit nur in einer Richtung, meist 90° zur Walzrichtung, auf. Bereits ab einer Glühdauer von 90 s 
bei 700°C konnte durch Härtemessungen eine vollständige Rekristallisation gemessen werden, 
die bei längeren Glühdauern keine weiteren Verbesserungen erbringt [Huh01]. 
Ferritische nichtrostende Stähle sind bis ca. 500°C warmfester als Austenite, ab 500°C erfahren 
sie einen größeren Abfall der Festigkeit und sind somit in diesem Temperaturbereich für festig-
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keitsrelevante Bauteile nicht geeignet. Ferrite haben ein relativ grobes Gefüge und sollten nicht 
thermischen Schocks ausgesetzt werden [Gar10]. 
Die Diffusionsgeschwindigkeit ist in Ferriten um bis zu Faktor 1000 erhöht gegenüber Austeni-
ten, wodurch diffusionsgesteuerte Prozesse wie Glühvorgänge deutlich schneller ablaufen. Durch 
Grobkornbildung bei übermäßiger Wärmebehandlung fallen die Festigkeitswerte ab. Bei stei-
genden Legierungselementen nimmt die Bildung intermetallischer Phasen zu, was sich unter 
anderem negativ auf die Schweißbarkeit auswirkt. Des Weiteren kommt es bei längeren Halte-
zeiten von 400-500°C zur „475°C-Versprödung“, die sich negativ auf die Verarbeitung auswirkt 
und durch das Ausscheiden der Alphaprime-Phase (FeCr) ausgelöst wird [Güm96]. Zu Verhin-
derung dieser sehr langsam ablaufenden Vorgängen (> 1 h) kann eine Verringerung der Abkühl-
zeiten, speziell bei mit hohen Chromanteilen legierten Ferriten, erfolgen [Tot07]. 
2.1.3 Eigenschaften austenitischer nichtrostender Stähle 
Grundlagen von nichtrostenden austenitischen Stählen 
Austenitische, nichtrostende Stähle haben eine Dichte von 7,9 kg/dm³, ein E-Modul von 200 GPa 
und variieren je nach Güte zwischen Rp0,2 von 240-460 MPa und Rm von 550-860 bei Bruchdeh-
nungen von 35-60% [Out14]. In den vergangenen Jahren wurden hartgewalzte (temper rolled) 
nichtrostenden, austenitischen Stähle entwickelt, die sich durch eine erhöhte Streckgrenze und 
Zugfestigkeit bei gleichzeitig reduzierter Bruchdehnung auszeichnen. Die erreichbare Zugfestig-
keit wird der Werkstoffnummer angehängt (z. B. 1.4310 C1000). Diese Stähle sind bis Festigkei-
ten von 1200 MPa verfügbar und eigenen sich hervorragend für Crashbeanspruchungen [Kyr09]. 
Austenitische, nichtrostende Stähle werden durch Hinzulegieren von austenitstabilisierenden 
Elementen, meist Nickel, gebildet, um das austenitische Gefüge bei Raumtemperatur zu stabili-
sieren. Die austenitstabilisierende Wirkung tritt in Chromstählen stärker auf als in Eisenlegie-
rungen, sodass bei einem Stahl mit ca. 15% Chrom und 8% Nickel bereits bei Raumtemperatur 
ein austenitisches Gefüge vorliegt (vgl. Schäfflerdiagramm Bild 1). Bei niedrigen Nickeläquiva-
lenten liegen die austenitischen Stähle an der Grenze zum Martensit-Austenit-Grenzgebiet, d. h. 
sie werden thermodynamisch instabil und können sich bei weiterer Abkühlung oder durch Über-
lagerung von Spannung oder Dehnungen spontan in α´-Martensit umwandeln (siehe Kap. 2.1.4) 
[Ari86]. 
Verfestigungsverhalten in Abhängigkeit von der Temperatur und Dehnrate 
Das erhöhte Verfestigungs- und Dehnungsverhalten der austenitischen gegenüber den den ferriti-
schen Güten lassen sich zum einen auf die dehnungsinduzierte Martensitbildung zurückzuführen, 
zum anderen auf das höhere Verfestigungspotenzial des kfz-Austenits. Des Weiteren hat das 
Verfestigungsverhalten des Austenits im Austenit-Martensit-Gemisch maßgeblichen Einfluss auf 
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das plastische Verhalten, da sich die martensitischen Gefügebestandteile aufgrund der höheren 
Festigkeiten nur elastisch verformen [Jac07]. Austenitische, nichtrostende Stähle weisen eine 
deutliche Zug-Druck-Asymmetrie des Verfestigungsverhaltens auf, die sich durch erhöhte Fließ-
spannungen im Stauchversuch im Vergleich zum Zugversuch ausdrückt [Gre04]. 
Das Verfestigungsverhalten austenitischer Stähle ist bis 200°C stark abhängig von der Tempera-
tur, die sich auf die Temperaturabhängigkeit der dehnungsinduzierten Martensitbildung zurück-
führen lässt. Bei der Umformung bei erhöhter Temperatur zeigen austenitische, nichtrostende 
Stähle zunächst einen Abfall von Re und Rm um ca. 25-30% bis 200°C und reduzieren sich an-
schließend erst ab 600°C aufgrund der Warmentfestigung weiter. Das E-Modul ist bis ca. 400°C 
stabil und verringert sich annähernd linear bis 1000°C (Bild 4b) ([Che06]. Dieses Verhalten 
konnte von Gardner et al. an zahlreichen unterschiedlich legierten Austeniten nachgewiesen 
werden. Ferritische Kohlenstoffstähle und analog ferritische nichtrostende Stähle variieren in 
ihrer Streckgrenze bis 450°C kaum [Gar10].  
Bild 4a zeigt exemplarisch die Temperaturabhängigkeit der Fließkurven im Bereich von +400°C 
bis -150°C. Der maximale Umformgrad kann bei ca. 20°C erreicht werden, wobei bei niedrigen 
Temperaturen die Verfestigung aufgrund der starken Martensitbildung deutlich stärker und bei 
höheren Temperaturen niedriger ist. Diese Ausführung ist somit für die Verarbeitung bei Raum-
temperatur ausgelegt. Einen wesentlichen Einfluss auf die erreichbaren Dehnungen hat hierbei 
die ebenfalls dargestellte Verfestigungsrate (gestrichelte Linien), die bei gleich bleibendem Ver-
lauf höhere Dehnungen zulässt [Byu04]. Der Verfestigungsexponent n ist aufgrund der vorherr-
schenden zusätzlichen Verfestigungsmechanismen durch die Phasenumwandlung nur bei sehr 
stabilen Austeniten heranzuziehen, für metastabile Austenite eignet er sich jedoch nicht als Ver-
festigungskriterium [Sch86a]. Nach Talonen [Tal07a] lässt sich die Verfestigungsrate solcher 
 
Bild 4: a) Verfestigungsverhalten von 1.4301 bei 400°C, 20°C und -150°C nach [Byu04] (gestri-
chelte Linien: Verfestigungsraten); b) Verhalten von Re, Rm und E-Modul über der 
Temperatur nach [Che06] 
a) b) 
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Austenite in 4 Phasen einteilen: 1. starker Abfall 2. Einsetzen der Martensitbildung mit starkem 
Anstieg 3. Bildung größerer Martensit-Cluster bis zum Verfestigungsmaximum und 4. Abfall der 
Verfestigungsrate durch Sättigung. 
Der Einfluss der Dehnungsgeschwindigkeit auf die mechanischen Kennwerte von Austeniten 
wird in der Literatur kontrovers diskutiert. Im elastisch-plastischen Übergangsbereich hat die 
Martensitbildung kaum Einfluss auf die Streckgrenze, sodass nur eine sehr geringe Erhöhung 
von Re in der Größenordnung 0-10% bei höheren Umformgeschwindigkeiten nachgewiesen ist 
[Güm86b]. Nordberg hingegen [Nor04] stellte in Experimenten fest, dass sich die Streckgrenze 
bei stark unterschiedlichen Dehnraten von 0,001 1/s auf 1000 1/s um bis zu 250 MPa erhöht. 
Frehn gibt an, dass der Einfluss der Dehnungsgeschwindigkeit auf die mechanischen Kennwerte 
vom Temperatureinfluss dominiert wird und auf die erhöhte adiabatische Erwärmung der Proben 
während der Umformung zurückzuführen ist [Fre04]. 
Bei höheren Geschwindigkeiten hat die durch die Umformung entstehende Wärme weniger Zeit 
durch Konvektion an der Luft oder Wärmeleitung im Material oder Werkzeug abzufließen, wo-
raus eine erhöhte Temperatur der Proben und somit eine Unterdrückung der Martensitbildung 
resultiert. Der Einfluss der Dehnraten auf Rm und Rp0,2 ist in Bild 5a dargestellt [Fre04]. Wird bei 
der Umformung von Austeniten der Vorgang unterbrochen und anschließend weitergeführt (ge-
pulstes Umformen) können höhere Dehnungen erreicht werden. Zurückgeführt wird dieser Um-
stand auch auf die geringere Temperaturentwicklung beim gepulsten Prozess, ein direkter Ein-
fluss der Beanspruchungsart ist nicht nachgewiesen [Cul13]. 
Walzrichtungsabhängigkeit nichtrostender Werkstoffe 
Das durch den Walzprozess hervorgerufene richtungsabhängige Verhalten (Anisotropie) von 
austenitischen, nichtrostenden Stählen zeigt grundlegende Unterschiede zu ferritischen Güten. 
Austenite weisen im Allgemeinen r-Werte von ca. 1,0 auf und zeichnen sich im Gegensatz zu 
Ferriten durch ein isotropes Werkstoffverhalten aus [Ols01]. Wie in Bild 5b ersichtlich ist, zei-
gen unlegierte Stähle Maxima der r-Werte bei 0° und 90° und Minima bei 45° und 135° zur 
Walzrichtung. Ferritische nichtrostende Stähle zeigen das gleiche Verhalten, jedoch ist das Ma-
ximum bei 0° nur geringfügig höher als das Minimum unter 45° und die r-Werte sind durchweg 
geringer als bei unlegierten Stählen. Daraus ergeben sich Zipfelbildungen beim Tiefziehen unter 
0° und 90° zur Walzrichtung. Die Minimalwerte bei Austeniten sind im Gegensatz zu Ferriten 
unter 0° und 90° zu finden. Bemerkenswert ist, dass die maximalen r-Werte nicht unter 45°, son-
dern ca. 60° auftreten. Die r-Werte von austenitischen nichtrostenden Stählen weichen je nach 
Güte nur gering vom Wert 1,0 ab und bilden Zipfel unter 45° und 135° zur Walzrichtung. 
[Küp86f] 
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Austenitische nichtrostende Stählen weisen einen ausgeprägten Bauschinger-Effekt, auch für 
sehr kleine Dehnungen, auf [Ols01]. Bei größer werdender Vordehnung über 0,5% ist keine wei-
tere Zunahme des Bauschinger-Effekts zu beobachten [Sch86b]. Der Bauschinger-Effekt kann in 
Abhängigkeit von der Güte zu einer zusätzlichen kinematischen Verfestigung von mehr als 
100 MPa führen und muss insbesondere bei der Berechnung von Rückfederungseffekten beach-
tet werden [Man12]. 
Magnetische Eigenschaften von austenitischen Stählen 
Austenitische Gefüge sind paramagnetisch und können einfach mithilfe eines Magneten von der 
ferromagnetischen ferritischen und martensitischen Stählen unterschieden werden. Unterhalb der 
Néel-Temperatur sind sie antiferromagnetisch, d. h. verdrängen alle externen Magnetfelder aus 
ihrem inneren. Die Anteile ferromagnetischen Martensits, die sich durch Dehnungen oder Span-
nungen bilden, können so einfach in austenitischen Gefügen bestimmt werden. Eine Unterschei-
dung von Ferrit, Martensit oder anderen magnetischen Phasen in austenitischen Gefügeausprä-
gungen ist nicht möglich [Hel09]. Eine Besonderheit bildet das ɛ-Martensit, das paramagnetische 
Eigenschaften aufweist und durch weitere Gefügeuntersuchungen mittels Röntgendiffraktometrie 
oder im Schliffbild bestimmt werden muss. Von einer Bestimmung wird aber im Allgemeinen 
abgesehen, da die magnetischen Messwerte sehr gut mit dem Werkstoffverhalten korrelieren 
[Per08].  
Die magnetische Polarisation ist direkt abhängig vom Volumenanteil ferromagnetischer Gefüge-
bestandteile wie Martensit oder Ferrit. δ-Ferrit kann bereits im Anlieferungszustand im Gefüge 
vorhanden sein, sodass für vollständige nicht magnetisierte Stähle auf Sonderausführungen zu-
 
Bild 5:a) Einfluss der Dehnrate auf Rp0,2 und Rm sowie der Prüftemperatur in dynamischen Zug-
versuchen nach [Fre04] b) r-Werte über dem Winkel zur Walzrichtung für ausgewählte 
nichtrostende Stähle nach [Küp86f] 
a) b) 
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rückgegriffen wird. Die δ-Ferrit Bildung ist unabhängig von der Kaltverformung. Die Permeabi-
lität ist direkt proportional zur Polarisation und zusätzlich abhängig von der Magnetisierungs-
kurve. Die maximale Abweichung zwischen Polarisation und Permeabilität beträgt bei nichtros-
tenden Stählen eine Größenordnung. Die Wirkung der Kaltverfestigung auf die magnetischen 
Eigenschaften ist maßgeblich von der chemischen Zusammensetzung und der dehnungsinduzier-
ten Martensitbildung der vorliegenden Legierung abhängig (vgl. 2.1.4). Dementsprechend zeigen 
Stähle mit hoher Neigung zur Martensitbildung auch einen höheren Anstieg der magnetischen 
Eigenschaften unter Kaltverformung. Des Weiteren ist ein Einfluss der Größe und Form der ge-
bildeten Martensitpartikel auf die magnetischen Eigenschaften nachgewiesen. Die Permeabilität 
von stabilen Austeniten zeigt sich bei zunehmender Kaltverformung konstant [Die86]. Nach 
Hünike besteht ein großes Potenzial, die α‘-Martensitgehalte in austenitischen Stählen mithilfe 
dieser magnetischen Eigenschaften völlig unabhängig von der Werkstoffzusammensetzung ein-
deutig zu charakterisieren [Hün04]. 
Durch den Kaltwalzprozess entstehen bei Blechen oberflächennah höhere Martensitgehalte, so-
dass durch gezieltes Entfernen der Oberflächenschicht durch Elektropolieren geringere magneti-
sche Anteile im gleichen Blechmaterial gemessen werden [Gre04]. Auch bei der Erzeugung von 
metallografischen Schliffen ist darauf zu achten, dass kein Schleifmartensit entsteht. Eine Unter-
drückung der Martensitbildung kann beispielsweise durch Schleifen unter warmem Wasser er-
folgen [Kra99]. 
Magnetinduktive Messverfahren zur Bestimmung ferromagnetischer Anteile 
Das einfachste Verfahren zur Messung von ferromagnetischen Anteilen in Austeniten ist die 
Haftkraftmessung, bei der über die Haftung unterschiedlich schwerer Permanentmagnete der 
Magnetisierungsgrad einer Probe bestimmt wird [Ker80]. Eine sehr genaue Methode ist die 
magnetische Waage oder Satmagan, mithilfe derer die magnetischen Anteile ganzer Bauteile 
bestimmt werden können. Ein punktuelles Messen ist bei beiden Verfahren nicht möglich. Be-
reits seit Jahren werden magnetinduktive Messgeräte, die ursprünglich für die Ermittlung des 
Ferritgehaltes in Schweißnähten bei Austeniten entwickelt wurden, zur Bestimmung der Marten-
sitanteile in Austenit eingesetzt. Eine Erregerspule induziert ein Magnetfeld im Bauteilvolumen, 
das wiederum von der Messspule erfasst wird. Ein Abgleich des mittels Messspule gemessenen 
Signals erlaubt Rückschlüsse auf die Anteile magnetischer Gefügebestandteile [Hel09]. Eine 
weitere Möglichkeit zur Messung von Magnetfeldänderungen ist die supraleitende Quanteninter-
ferenzeinheit (SQUID) [Raj09]. 
Neben der Bestimmung über die magnetischen Anteile besteht die Möglichkeit der Ermittlung 
der Martensitgehalte über Mikroschiffe und Anätzen, einer Dichtemessung oder über Messungen 
2 Stand der Technik 15 
 
mit dem Röntgen- oder Neutronendiffraktometer [Mar11]. Diese Verfahren sind meist ungenau, 
zeitaufwendig oder kostenintensiv und erlauben teilweise keine punktuelle Messung. Mit wach-
sendem Martensitgehalt wird der elektrische Widerstand geringer, sodass hierüber eine Bestim-
mung des Martensitgehaltes zwar schwierig, aber möglich ist [Zel76]. Die exaktesten Messungen 
können mit dem Röntgendiffraktometer erzielt werden, das meist als Referenz gewählt wird 
[Gar09], wobei die maximale Eindringtiefe ins Material nur ca. 25 µm beträgt [Gre04].  
Ein Abgleich dieser Messverfahren mit der Messung der magnetischen Anteile mithilfe des 
weitverbreiteten magnetinduktiven Handmessgeräts Feritscope (Fa. Fischer) ergibt eine gute 
Vorhersage des Martensitgehaltes mit moderater Messstreuung, wenn ein Korrekturfaktor zwi-
schen dem angezeigten Feritscopewert und dem tatsächlichen Martensitgehalt von 1,7 ange-
nommen wird [Tal04]. Zu beachten ist, dass die gewonnenen Werte lediglich Mittelwerte der 
Martensitgehalte über der Blechdicke darstellen. Von Ishimaru [Ish14] sind unterschiedliche 
Martensitgehalte über der Blechdicke nach einer Biegebelastung nachgewiesen worden. 
Oberflächeneigenschaften nichtrostender Stähle 
Aufgrund ihres breiten Einsatzes als Sichtteile werden im Walzwerk RAP-Linien (Rolling-
Annealing-Pickling) oder Prozesse eingesetzt, bei dem definierte Oberflächen erzeugt werden. 
Eine Besonderheit stellt hierbei der Einsatz von Sendzimir-Walzanlagen dar, die die ursprüngli-
che Blechdicke abhängig vom Verfestigungsverhalten um 50-90% reduzieren. Anschließend 
muss das Material wieder geglüht und gebeizt werden. Am weitesten verbreitet sind die Oberflä-
chenausführungen 2B (matt, kaltgewalzt, wärmebehandelt, gebeizt, kalt nachgewalzt) und 2R 
(spiegelnd, kalt nachgewalzt mit polierten Walzen, blankgeglüht). Der häufigste Oberflächenzu-
stand 2B ist aufgrund seiner Oberflächenfeingestalt besser zum Tiefziehen geeignet als der Zu-
stand 2R. [Heu14] 
Die namensgebende Eigenschaft der nichtrostenden Stähle ergibt sich aus einer Chrom- und Ni-
ckeloxidschicht (Passivschicht), die vom Werkstoff und dem umgebenden Luftsauerstoff gebil-
det wird [Sch10b]. Diese dient als Trennschicht zur Umgebung und ist abhängig von der Legie-
rungszusammensetzung in unterschiedlichen Dicken von wenigen nm zu beobachten [Tri13]. 
Hierbei bilden sich komplexe, mehrschichtige Systeme mit unterschiedlichen Eisen-, Nickel- 
und Chromoxiden aus und können oberflächennah zu einer Verarmung dieser Elemente in tiefe-
ren Schichten führen [Mog11]. Die Korrosionseigenschaften werden im Wesentlichen vom 
Chromgehalt bestimmt, wobei die Geschwindigkeit der Selbstheilung der Passivschicht vom 
Nickelgehalt abhängt. 
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2.1.4 Verfestigungsverhalten und dehnungsinduzierte Martensitbildung in austenitischen 
nichtrostenden Stählen 
Grundlagen der dehnungsinduzierten Martensitbildung in austenitischen Werkstoffen 
Austenitische nichtrostende Stähle neigen unter bestimmten Rahmenbedingungen zur span-
nungs- oder dehnungsinduzierten Martensitbildung, die primär spannungsinduziert ist [Gei09], 
wobei die dehnungsinduzierte Martensitbildung erst bei Spannungen oberhalb der Streckgrenze 
auftritt und das plastische Verhalten des Werkstoffs beeinflusst [Fah71]. Bei der dehnungsindu-
zierten Martensitbildung tritt eine spontane, diffusionslose Umwandlung des kubisch-
flächenzentrierten Austenits in kubisch-raumzentrierten α´-Martensit auf.  
Derzeit sind zwei Formen der α´-Martensitbildung bekannt, zum einen die indirekte Umwand-
lung über die Zwischenstufe der hexagonal dichtesten Kugelpackung (hdp) ɛ-Martensits in α´-
Martensit und die direkte Umwandung von Austenit in α´-Martensit. Bild 6 veranschaulicht, 
dass in zwei kfz-Elementarzellen des Austenits bereits eine krz-Elementarzelle des α´-Martensits 
enthalten ist. Im Gegensatz zur Bildung des ebenfalls krz-Ferrits haben eingelagerte Kohlen-
stoffatome bei der dehnungsinduzierten Martensitbildung keine Möglichkeit, diffusionsgesteuert 
eine neue Zwischengitterstelle zu besetzen. Die vom Austenitgitter resultierenden Positionen der 
Kohlenstoffatome führen zu einer tetragonalen Verzerrung des krz-Gitters, das somit zu höherer 
Festigkeit und Härte des Martensits gegenüber dem Ferrit führt [Rap51]. Die Geschwindigkeit 
dieses Umklappvorgangs wird weit mehr als 100 m/s bis zur Schallgeschwindigkeit von Stahl 
mit 5.100 m/s angegeben. Die Gefügeumwandlung tritt somit schlagartig ein [Hed07]. Aufgrund 
der diffusionslosen Umwandlung ist die chemische Zusammensetzung von Austenit und Marten-
sit identisch [Bec86b]. Die dehnungsinduzierte Martensitbildung ist nicht nur auf nichtrostende 
Stähle beschränkt, sondern tritt bei allen Arten von metastabilen Werkstoffen auf und zeigt dabei 
meist eine vergleichbare Charakteristik [Sam06]. 
Die Martensitbildung hängt im Wesentlichen von folgenden Punkten ab [Hec82]: 
• Dehnung 
• Chemische Zusammensetzung  
• Gefügestruktur (Korngröße) 
• Umformtemperatur 
• Spannungszustand 
Des Weiteren hängt sie auch vom bereits gebildeten bzw. im Anfangszustand vorhanden Marten-
sitgehalt ab, aber ausdrücklich nicht von einer im Austenit bereits vorliegenden Kaltverfestigung 
[Per08]. Der α´-Martensitgehalt strebt in Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung 
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und bei niedrigen Temperaturen einem Grenzwert MT entgegen, der 90% nie überschreitet 
[Ang54]. 
Die Entstehung des dehnungsinduzierten Martensits hängt von der Menge an im Austenit vor-
handenen Stapelfehlern ab, die mithilfe der daraus abgeleiteten Stapelfehlerenergie charakteri-
siert wird [Hec82]. Die Martensitbildung startet an sogenannten Embryos, bei denen die lokal 
und global überlagerten Spannungen einen Grenzwert überschreiten. Es bildet sich in Abhängig-
keit von der chemischen Zusammensetzung entweder latten-, nadel- oder linsenförmiger Marten-
sit, der die austenitischen Körner durchzieht [Ang54].  
Die Umwandung vom kfz-Austenit mit einer Packungsdichte von 0,68 zum krz- oder hdp-
Martensit mit einer Packungsdichte von 0,74 ist mit einer dilatometrisch nachweisbaren Volu-
menzunahme verbunden. Diese ist abhängig von der chemischen Zusammensetzung und wird 
mit Werten zwischen 0,5-0,81% für ɛ-Martensit [Jah11] bis 2,1% für α´-Martensit angegeben 
[Bec86b]; [Kra10]. Auf die plastischen Deformationen wirkt sich aber weniger die Volumenän-
derung, mehr jedoch die mit der Martensitbildung einhergehende Gestaltsänderung des Gefüges 
aus [Gut09]. 
Das plastische Verhalten des sich während der Umformung gebildeten Zweiphasensystems Aus-
tenit-Martensit unterliegt anderen Regeln als Einphasensysteme. Als wichtige Gesetzmäßigkei-
ten ist neben dem Greenwood-Johnson-Effekt der Magee-Effekt zu nennen. Ersterer beschreibt, 
dass sich aufgrund der Volumenzunahmen einer Phase im zwei Phasensystem die Schwächere 
verformen kann, obwohl das aufgrund der äußeren Beanspruchung nicht möglich ist. Der Ma-
gee-Effekt schildert eine Abhängigkeit der Phasenumwandlung von der mikroskopischen Belas-
tungsrichtung [Hal07]. Selbst geringe Mengen an α´-Martensit bewirken eine Erhöhung der Fes-
tigkeit und der Bruchdehnung, die nicht allein durch die festere Martensitphase erklärt werden 
kann. Vielmehr bilden sich im Austenit aufgrund der durch die Martensitbildung hervorgerufe-
 
Bild 6: Dehnungsinduzierte Martensitbildung in austenitischen Stählen 
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nen Volumenzunahme neue Versetzungen. Eckstein et al. erkannten, dass die plastische Deh-
nung fast ausschließlich in den austenitischen Phase auftritt. Der durch die Martensitbildung her-
vorgerufene Festigkeitszuwachs kann auf die Verringerung der effektiven Korngröße im Auste-
nit zurückgeführt werden, woraus eine Hemmung des Fließens der austenitischen Phase resultiert 
[Eck84]. Die Volumen- sowie Korngrößenveränderung und das unterschiedliche Fließverhalten 
der Phasen verursachen Eigenspannungen im Gefüge, die wiederum zu höherer Festigkeit des 
Zweiphasensystems führen [Kra99]. 
Die hdp-ɛ-Martensit-Phase tritt primär bei kleinen Dehnungen auf und wandelt sich bei höheren 
Verformungen vollständig in α´-Martensit um [Mar11]. Die frühzeitig auftretende und einfache-
re Bildung von ɛ-Martensit ist darin begründet, dass die Umwandlung des Austenits in das hdp-
Gitter durch eine reine Änderung der Stapelfolge erfolgt [Skr92]. Die sich bei der Umformung 
von metastabilem austenitischem Stahl bildenden ɛ-Martensitgehalte sind mit Werten meist unter 
5% wesentlich geringer als die des α´-Martensits und treten bei Dehnungen über 20% meist 
nicht mehr auf [Leb00]. Bei sehr niedrigen Temperaturen bildet sich kein ɛ-Martensit [Wil79]. 
Für bestimmte austenitische Cr-Ni-Stähle konnte ein entscheidender Einfluss der ɛ-Martensits-
Phase auf die mechanischen Eigenschaften nachgewiesen werden [Gut09], der Einfluss von ɛ-
Martensits wird aber kontrovers diskutiert und von vielen Autoren vernachlässigt. 
Die α´-Martensitbildung ist bei Raumtemperatur nicht reversibel und summiert sich mit fort-
schreitender Dehnung auf, sodass sie beispielsweise auch als Basis eines Sensors zur Detektion 
von Dauerbelastungen an Bauteilen Verwendung findet [Beh12]. In Proben oder Bauteilen wur-
den Vertiefungen eingeprägt, um einen definierten Anfangsmartensitgehalt einzustellen, da die 
dehnungsinduzierte Martensitbildung erst nach einem bestimmten Dehnungsanteil bzw. ab einer 
bestimmten Grenzspannung einsetzt. Durch Messen der Martensitanteile an der Referenzstelle 
sind Aussagen über eine Materialschädigung oder Überbelastung des Bauteils möglich [Kam08].  
Hecker et al. [Hec82] beschreiben eine größere Martensitbildung unter Scher- als unter Normal-
spannungen sowie eine höhere Martensitbildung unter Zug- als unter Torsions- und insbesondere 
Druckspannungen. Druckspannungen unterdrücken dabei speziell die Bildung von ɛ-Martensit 
und unterstützt die direkte γ→α‘-Martensitbildung [Leb00]. Dies lässt sich dadurch begründen, 
dass das sich neu bildende Martensit aufgrund der Volumenkonstanz bei der Phasenumwandlung 
zusätzlich den Druckspannungen entgegenwirken muss und dementsprechend Zugspannungen 
die Martensitbildung begünstigen. Deshalb können unterschiedliche Werte für die Martensitbil-
dung und die Formänderung in Zug- und Druck gemessen werden [Kra99]. Des Weiteren ist aus 
gleichen Gründen eine höhere Martensitbildung in Versuchen mit mehrachsigem Spannungszu-
stand nachgewiesen [Spr06]. Nach Hecker relativiert sich dieser Effekt aber nach Zurückführung 
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auf den einachsigen Dehnungszustand mit der Vergleichsformänderung nach von Mises. Unter-
suchungen von van den Boogard et al. ergaben nur einen vernachlässigbar kleinen Einfluss des 
mehrachsigen Spannungszustandes auf die Martensitbildung [van11]. Eine direkte Abhängigkeit 
der Martensitbildung von der Walzrichtung (Anisotropie) ist nicht nachgewiesen [Kra10]. 
Austenitstabilität und Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Martensitbildung 
Die Martensitbildung hängt maßgeblich von der Austenitstabilität ab. Der Begriff Austenitstabi-
lität ist dabei zu unterscheiden in der Stabilität des Austenits gegenüber Bildung von δ-Ferrite 
und Bildung von Martensit bei der Abkühlung oder als eine Eigenschaft von Stählen, die einer 
vorgegebenen Temperatur keinen Martensit zu bilden [Küp70]. Die Austenitstabilität gegenüber 
der dehnungsinduzierten Martensitbildung ist entscheidend für die mechanischen Eigenschaften 
der entsprechenden Legierung. Samek gibt an, dass die Austenitstabilität als Kriterium für die 
Martensitbildung dominierend gegenüber anderen Einflüssen wie z. B. der Stapelfehlerenergie 
ist [Sam06]. Bereits von Zeller wird festgehalten, dass die Austenitstabilität den gleichen Ein-
fluss auf die Martensitbildung hat wie Veränderungen der Umformtemperatur [Zel76]. 
Als Kriterium für die Austenitstabilität wird entweder die Ms- oder die Md30-Temperatur angege-
ben. Für einen groben Anhaltswert für die Austenitstabilität kann auch der Nickelgehalt herange-
zogen werden, der sich in etwa proportional zur Austenitstabilität verhält, aber aufgrund seiner 
hohen Massenanteile den größten Einfluss besitzt und einfacher zu ermitteln ist [Küp70]. Die Ms 
ist diejenige Temperatur, bei der bei Unterkühlung die Martensitbildung einsetzen kann. Der 
Spannungszustand beeinflusst die Ms-Temperatur dahin gehend, dass die Martensitbildung bei 
uniaxialer Spannung 30°C früher und unter hydrostatischem Druck 10°C später einsetzt [Mar11]. 
Die Ms-Temperatur steigt durch Verarmung von Chrom und Kohlenstoff im Gefüge, beispiels-
weise durch Glühen bei 750°C und der damit einhergehenden Bildung von M23C6 Karbiden 
[Paw07].  
Die von Angel eingeführte Md30-Temperatur ist definiert als jene Temperatur, bei der sich bei 
einem Umformgrad von 0,3 genau 50% Martensit entstanden sind. Sie ist experimentell einfa-
cher und definierter zu bestimmen als die Ms-Temperatur. Da aber entsprechende Martensitge-
halte bei Raumtemperatur bei sehr stabilen Ausführungen nicht erreicht werden, ist eine experi-
mentelle Bestimmung unter kryogenen Bedingungen notwendig. Eine Charakterisierung der 
Martensitbildung anhand der Ms-Temperatur ist sensitiver als anhand der Md-Temperaturen 
[Wil79]. Bei hohen Md30-Temperaturen wird von einer niedrigen Austenitstabilität bzw. von ei-
nem metastabilen Gefüge gesprochen. Zur vereinfachten Vorhersage der Md30-Temperatur exis-
tieren empirisch ermittelte Formeln, die mithilfe der chemischen Zusammensetzung der Legie-
rung sowie der Korngröße die Md30-Temperatur annähernd voraussagen [Ang54]. Die gebräuch-
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lichsten Formeln zur Berechnung der Ms bzw. Md30-Temperatur sind in Tabelle 2 zusammenge-
fasst. Die Formel nach Nohara beinhaltet alle gängigen Legierungselemente sowie den Einfluss 
der Korngröße und wird in der industriellen Praxis am häufigsten verwendet.  
Zur genauen Ermittlung der Md30-Temperatur darf der Einfluss der Korngröße nicht vernachläs-
sigt werden [Küp86c]. Die Korngröße hat einen Einfluss auf die Martensitbildung, da Korngren-
zen neben Stapelfehlern als Initiationspunkte fungieren, sodass feinkörnige Gefüge geringfügig 
höhere Martensitbildungsraten aufweisen. Der Effekt feinkörniger Gefüge auf die Kaltverfesti-
gung der austenitischen Grundmatrix ist jedoch höher einzuschätzen, als auf die Martensitbil-
dung [Mar11]. Im Gegensatz dazu gibt Küppers an, dass grobkörniges Austenit bei gleicher 
chemischer Zusammensetzung mehr α`-Martensit bildet als ein feinkörniges Gefüge und größere 
Kaltverfestigung bei gleichzeitig geringerer Bruchdehnung zeigt [Küp86c]. Dementsprechend 
verschiebt eine kleinere Korngröße die Ms- und Md30-Temperaturen hin zu niedrigeren Werten 
(vgl. Tabelle 2, Formel nach Nohara) [Iwa99].  
Tabelle 2: Formeln zur Berechnung der Ms bzw. Md30-Temperatur als Kriterium für die Auste-
nitstabilität [Bec86b] 
Quelle Md30-Formel 
Eichelmann, 1953 Ms=1350-1665(%C+N)-28(%Si)-33(%Mn)-42(5%Cr)-61(%Ni) 
Angel, 1954 Md30=413-462(%C+%N)-9,2(%Si)-8,1(%Mn)-13,7(%Cr)-9,5(%Ni)-18,5(%Mo) 
Monkman, 1957 Ms=1182-1456(C+N)-37Cr-57Ni 
Nohara, 1977 Md30=551-462(%C+%N)-9,2(%Si)-8,1(%Mn)-13,7(%Cr)-9,5(%Ni+%Cu)-
18,5(%Mo)-68(%Nb)-1,42(ASTM-8) 
Bei allen Formeln wird die gegenseitige Beeinflussung und Wechselwirkung der Legierungs-
elemente untereinander nicht berücksichtigt [Bec86b]. Des Weiteren sind die genannten Formeln 
meist an der Standardgüte 1.4301 kalibriert, sodass es bei Stählen mit abweichender Legierungs-
zusammensetzung zu Abweichungen kommt, [Fre04] oder die tatsächlich auftretenden Marten-
sitgehalte nicht mit der Md30-Temperatur korrelieren [Sch01]. 
Einfluss von Temperatur und Umformgeschwindigkeit auf die dehnungsinduzierte Martensitbil-
dung 
Angel [Ang54] beschrieb als Erster eine starke Abhängigkeit der Martensitbildung von der Tem-
peratur und Dehnung für den austenitischen Stahl 1.4301. Bei niedrigen Temperaturen unterhalb 
von 0°C werden bereits für Formänderungen unter 0,3 maximale Martensitgehalte erreicht und 
im Gegensatz dazu ab 80°C die Martensitbildung fast vollständig unterdrückt (Bild 8a). Dabei 
läuft der Martensitgehalt gegen einen von der chemischen Zusammensetzung abhängigen 
Grenzwert, sodass keine vollständige Umwandlung des austenitischen Anteils in Martensit er-
folgt. Eine entsprechend starke Abhängigkeit der Umwandlung zeigt sich im Bereich von 0°C 
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bis 50°C, sodass auch kleinere Temperaturschwankungen zu stark differierenden Martensitgehal-
ten führen.  
Der Temperaturbereich, in dem dehnungsinduziert Martensit gebildet wird, ist durch die Grenz-
temperaturen Ms und Mf (Martensit finish) bzw. Md  (höchste Temperatur bei der unter Einfluss 
äußerer Spannungen Martensitbildung induziert werden kann) begrenzt. Mf ist diejenige Tempe-
ratur, bei der die Martensitbildung zum Stillstand kommt. In Verformung-Temperatur-
Umwandlungsdiagrammen (VTU-Diagramme) können die Dehnungs-Temperatur-Bereiche bis 
zum Erreichen der maximalen Gleichmaßdehnung entnommen werden, in denen sich spannungs- 
bzw. verformungsinduziert ɛ- und α‘-Martensit bildet, siehe Bild 7 [Gut09]. Die maximale 
Gleichmaßdehnung wird unabhängig von der Art der Kaltumformung laut Gutte und Weiß bei 
der M
ã→á-Temperatur erreicht, bei der sich maximale Gesamtmartensitgehalte von 18-24% bil-
den [Wei05]. In [Leh00] wird postuliert, dass die maximale Kaltumformbarkeit von austeniti-
schen Stählen unabhängig von der Beanspruchungsart bei einem Martensitgehalt von 19-25% 
erreicht wird. Hierzu wird der Martensitgehalt am Ort der höchsten Beanspruchung gemessen 
und bei zu hohen Martensitgehalten eine höhere Umformtemperatur oder -geschwindigkeit so-
wie bei zu niedrigen Martensitgehalten eine geringere empfohlen.  
In der Fachliteratur wird eine Abhängigkeit der Martensitbildung und der damit einhergehenden 
Veränderung der mechanischen Eigenschaften von der Umformgeschwindigkeit diskutiert. Zum 
einen weist die Austenitverfestigung eine generelle Geschwindigkeitsabhängigkeit auf, zum an-
deren wirkt sich die Umformgeschwindigkeit überlagernd auf die Temperaturentwicklung im 
Material aus. Die im Material in Wärme umgesetzte Umformenergie ist bei unterschiedlichen 
Umformgeschwindigkeiten in etwa gleich groß, durch die geringere Emittierung von Wärme 
durch Wärmleitung, -konvektion und -strahlung an die Umgebung resultieren jedoch höhere 
Temperaturen [Sam06]. Entscheidend beeinflusst werden die Wärmeverluste durch die thermi-
 
Bild 7: Verformung-Temperatur-Umwandlungsdiagramm eines 1.4301 nach [Gut09] 
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schen Randbedingungen wie z. B: Umgebungstemperatur, Werkzeugdimensionen und -
werkstoffeigenschaften. Es ergibt sich ein unterschiedlicher Abfall der Bruchdehnung und Fes-
tigkeit in Abhängigkeit davon, ob natürliche oder erzwungene Konvektion vorliegt [Ste11]. Eine 
Erhöhung der Umformgeschwindigkeit führt zu höheren Temperaturen und geringeren Marten-
sitgehalten [Tal98], gleichzeitig wurden mehr Scherbänder nachgewiesen [Hed07].  
Die Tatsache, dass bei geringeren Temperaturen mehr Martensit gebildet wird, kann durch die 
fehlende Wärmeenergie und damit einhergehende Temperaturabhängigkeit der Gitterkonstante 
von Eisen erklärt werden [Fis09]. Eine Optimierung des Martensitgehalts über die Umformge-
schwindigkeit ist somit möglich [Küp86a]; [Ker80]. Zeller merkt jedoch an, dass durch die ge-
ringeren Martensitgehalte auch kleinere Kräfte übertragen werden können und sich der Effekt 
aufhebt [Zel76]. Die Dehnungsgeschwindigkeit wirkt sich direkt auf die erreichbaren Gleich-
maßformänderungen der austenitischen Werkstoffe aus, wohingegen kaum ein Einfluss der Um-
formgeschwindigkeit hierauf bei Ferriten festgestellt werden kann. Stabilere Austenite weisen 
etwas geringere Gleichmaßdehnungswerte gegenüber metastabilem Austenit auf, zeigen aber ein 
analoges Verhalten gegenüber der Dehnungsgeschwindigkeit (Bild 8b) [Küp86e]. 
Die dehnungsinduzierte Martensitbildung ist ein exothermer Vorgang, wogegen die Rückum-
wandlung in Austenit der Umgebung Wärme entzieht. Als direkte Folge ergeben sich in instabi-
len Werkstoffen höhere Probentemperaturen. In Untersuchungen wurden für instabile Austenite 
Taylor-Quinney-Faktoren unter der für Kohlenstoffstähle üblichen Wert von 0,9 ermittelt 
[Tay34]; [Far25]. Im Austenit zwischen 60-85% der Umformarbeit in Wärme umgewandelt, da 
im Austenit weniger Stapelfehler als in ferritischen Werkstoffen vorhanden sind und die Ener-
giespeicherung im Gitter maßgeblich von der Generierung und Auslöschung von Versetzungen 
abhängt [Tal07b]; [And10]. Für instabile Austenite ergeben sich Taylor-Quinney Faktoren von 
über 0,9 und für sehr instabile Ausführungen konnten Werte von über 1,0 gemessen werden, 
d. h. das Material gibt mehr Wärmeenergie ab als Umformenergie investiert wurde. [Tal07a] Des 
       
Bild 8: a) Temperaturabhängigkeit der Martensitbildung bei 1.4301 zwischen -188°C und 80°C 
[Ang54] b) Einfluss der Umformgeschwindigkeit auf die Gleichmaßdehnung [Küp86e] 
a) b) 
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Weiteren ist bei Metallen zu beachten, dass im rein elastischen Bereich die Temperaturen gering-
fügig abfallen, da Verzerrungsenergie aus der Probenwärmeenergie investiert werden 
muss[Gro11a]. Durch die Rückkopplung dieser thermischen Effekte auf die Warmentfestigung 
und Martensitbildung tritt bei unterschiedlichen Temperaturen oder Dehngeschwindigkeiten ein 
Kreuzen der Fließkurven auf [And10]. Die Auswirkungen unterschiedlicher Korngrößen auf die 
Wärmeentwicklung sind hingegen gering [Xue04]. 
Auswirkungen der dehnungsinduzierten Martensitbildung auf die mechanischen Eigenschaften 
und das Umformverhalten austenitischer Stähle  
Die dehnungsinduzierte Martensitbildung löst unter gewissen Umständen den sogenannten 
TRIP-Effekt (Transformation Induced Plasticity) aus. Es ist zu betonen, dass die Martensitbil-
dung und der TRIP-Effekt Ursache und Wirkung füreinander darstellen und nicht äquivalent 
sind. Der TRIP-Effekt zeichnet sich durch eine mittels der dehnungsinduzierten Martensitbil-
dung hervorgerufenen zusätzlichen Festigkeitserhöhung ∆kf bei gleichzeitiger Erhöhung der 
Bruch- bzw. Gleichmaßdehnung ∆ɛ aus (Bild 9 a)) und hängt maßgeblich von der vorherrschen-
den Martensitbildungsrate ab. Die zusätzliche plastische Deformation findet hauptsächlich im 
Austenit statt, wohingegen der Anstieg der Festigkeit auf die Verringerung der austenitischen 
Korngröße aufgrund der Martensitbildung zurückgeführt wird [Tal07a]. Die Streckgrenze wird 
nicht von der Martensitbildung beeinflusst, da dieses erst bei einer gewissen Mindestdehnung 
einsetzt [Güm86a]. Feinkörnige Gefüge weisen bis ca. 50% Dehnung höhere Zugfestigkeiten 
auf, bei hohen Umformgraden gleichen sich die Werte von Güten unterschiedlicher Ausgangs-
korngrößen aneinander an [Bec86a]. Ein Optimum von Duktilität und Festigkeit ergibt sich bei 
geeigneter Wahl der Austenitstabilität sowie Umformtemperatur [Jac07].  
Des Weiteren tritt in entsprechenden Stählen ein durch Zwillingsbildung hervorgerufener Ver-
festigungsmechanismus auf, der als TWIP-Effekt (Twinning Induced Plasticity) bezeichnet wird. 
Dieser dominiert hauptsächlich bei höheren Temperaturen, wohingegen bei Raumtemperatur der 
TRIP-Effekt vorherrscht. Beide Effekte können in Abhängigkeit von der Legierungszusammen-
setzung in einem Übergangsbereich gleichzeitig auftreten [Jah11]. 
Die durch den TRIP-Effekt erreichbaren erhöhten Dehnungen lassen sich durch die Unterdrü-
ckung der Neigung zu Mikrorissen, dem Abbau von Spannungsspitzen an Mikrorissen und 
hauptsächlich durch die Unterdrückung der Einschnürung erklären. In Bild 9 b) ist schematisch 
eine Zugprobe in Elemente unterteilt dargestellt. Wird bei niedrigerer Temperatur oder geringer 
Austenitstabilität umgeformt, verfestigt sich der Bereich, der eine Tendenz zur Einschnürung 
zeigt durch die zusätzliche Martensitverfestigung stärker und versagt. Bei höheren Temperaturen 
wird kein Martensit mehr gebildet und das Versagen tritt ebenfalls frühzeitig ein, vergleichbar 
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mit einem konventionellen Stahl. Wird in der Einschnürung die richtige Menge an Martensit 
gebildet, führt dies zu einer Erhöhung der Fließspannung in diesem Bereich und benachbarte 
Bereiche beginnen trotz des geringeren Querschnitts zu fließen. Die lokale Einschnürung kommt 
hierdurch zum Stehen und benachbarte Bereiche beginnen, sich plastisch zu verformen (Bild 9c). 
Es resultiert eine größere makroskopische Längung der Probe. Dieser Effekt setzt sich kaskaden-
artig fort, bis die Martensitbildung in der Einschnürung einen kritischen Wert unter- oder über-
schreitet. Dieses wellenförmige Verfestigungsverhalten lässt sich in gezackten Spannungs-
Dehnungs-Verläufen beobachten [Bec86b]. Hedström [Hed07] beobachtete eine stufenförmige 
Bildung des Martensits ab Dehnungen von über 17% und führt dieses Verhalten auf das Wachs-
tum der α‘-Embryos und ihre autokatalytische Wirkung auf benachbarte Bereiche zurück. Gebie-
te mit starker Martensitbildung unterstützen somit die Bildung in benachbarten Bereichen, 
wodurch der TRIP-Effekt weiter verstärkt wird. 
Analog zu diesen Überlegungen gibt Talonen an, dass der absolut erreichte Martensitgehalt eine 
untergeordnete Rolle spielt, wichtiger ist die Bildungsrate und der Ort der Bildung während des 
Versuchs [Tal07a]. Weiß [Wei06] untersuchte den Einfluss der Martensitbildung auf die 
Gleichmaßdehnung durch isotherme Zugversuche im Temperaturbereich von -200 bis +200°C 
und stellte fest, dass sich aufgrund des TRIP-Effekts bei dem austenitischen Stahl 1.4301 ein 
Maximum dieser um die Raumtemperatur einstellt (Bild 10b). Bei höherer Austenitstabilität wird 
das Dehnungsmaximum zu tieferen Temperaturen verschoben [Jah11]. Zu identischen Ergebnis-
sen kommt Rintamaa [Rin81], der anstatt einer Variation der Prüftemperatur, unterschiedlich 
stabile Austenite untersuchte. Jede Ausführung hat somit einen optimalen Temperaturbereich, in 
dem die maximalen Dehnungen erreicht werden. Veränderungen von Umformtemperatur und der 
Austenitstabilität haben demnach gleiche Auswirkungen auf die Martensitbildung und den TRIP-
Effekt. 
 
Bild 9: a) Prinzipieller Einfluss des TRIP-Effekts auf die Fließkurve; Einschnür- und Bruchverhal-
ten bei b) konventionellen Werkstoffen und c) TRIP-Werkstoffen 
a) b) 
c) 
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Die dehnungsinduzierte Martensitbildung wirkt sich auch auf die elastischem Eigenschaften des 
Werkstoffs aus. Thibaud et al. geben eine Beziehung zwischen im Material vorhandenem Mar-
tensit und der Steigung der elastischen Geraden an. Auswirkung zeigen sich vor allem auf das 
Rückfederungsverhalten des Werkstoffs [Gel05]. Des Weiteren bewirkt eine Erhöhung der Aus-
tenitstabilität ein Absinken der 0,2%-Dehngrenzen bei Austeniten, im Gegensatz zu einem An-
steigen dieser Werte bei Ferriten [Jah11]. 
Über den Einfluss des ɛ-Martensitanteils auf den TRIP-Effekt werden in der Literatur unter-
schiedliche Aussagen gemacht. Hedström gibt an, dass ɛ-Martensit nur sehr lokalisiert in einzel-
nen Austenitkörnern entsteht und keine großen Auswirkungen auf den TRIP-Effekt hat [Hed08] 
Untersuchungen von Gutte und Weiß haben ergeben, dass der ɛ-Martensitanteil einen stärkeren 
Einfluss auf den TRIP-Effekt als der α‘-Martensitanteil hat. Der TRIP-Effekt ist demnach bei 
relativ hohen ɛ-Martensitanteilen und geringem α‘-Martensitanteil am stärksten ausgeprägt. Da 
ɛ-Martensit vornehmlich bei Temperaturen zwischen 20°C und 100°C gebildet wird, lässt sich 
damit die Dehnungsanomalie der TRIP-Stähle in diesem Bereich erklären. Offen bleibt, ob der ɛ-
Martensitgehalt oder die geringen α‘-Martensitanteile einen größeren Einfluss auf den TRIP-
Effekt haben [Gut09]. 
Die Tiefziehbarkeit von nichtrostenden austenitischen Stählen nimmt mit steigender Austenitsta-
bilität zu, aber die Streckziehbarkeit dagegen ab. Andrade wies nach, dass Stähle mit höherer 
Neigung zur Martensitbildung bessere Streckzieheigenschaften aufweisen [And04]. Die am 
Markt verfügbaren Ausführungen und Güten können anhand ihrer Austenitstabilität in optimale 
Tiefziehgüte (1.4303), Standardgüte (1.4301) und Federband (1.4310) grob eingeteilt werden 
[Krä12]. Beim Streckziehen dominieren Zugspannungen und ein möglichst hoher n-Wert ist ge-
fordert, woraus sich eine gute Streckziehbarkeit der Austenite gegenüber den Ferriten ableiten 
lässt. Dies lässt sich dadurch begründen, dass mit steigender Austenitstabilität das Material zu-
nehmend aus der Blechdicke fließt, d. h. der r-Wert sinkt. Daraus resultiert, dass Werkstoffe mit 
hohem r-Wert eine größere Kaltverfestigung aufweisen bzw. eine geringere Austenitstabilität 
haben.  
 
Bild 10: a) Martensitentwicklung und b) Gleichmaßdehnung Ag in Abhängigkeit der Prüftempera-
tur für 1.4301 nach [Wei06] 
a) b) 
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Das Grenzziehverhältnis wird für austenitische nichtrostenden Stähle üblicherweise mit 2,0-2,2 
angegeben. Der Einfluss der Austenitstabilität auf das Grenzziehverhältnis ist mit in Versuchen 
ermittelten 2,1 für eine sehr stabilen und 2,16 für einen instabilen Austenit klein. Daraus folgt, 
dass eine geringe Austenitstabilität für das Streckziehen zwar von Vorteil ist, beim Tiefziehen 
dies aber kaum eine Rolle spielt. Der Einfluss der Blechdicke hingegen dominiert das Streck-
ziehverhalten und sollte möglichst groß gewählt werden [Küp70]. Durch die im Vergleich mit 
Ferriten höhere Verfestigung im Flansch und der damit einhergehenden erhöhten Neigung zur 
Faltenbildung sind größere Blechhalter- und Umformkräfte notwendig. Es empfiehlt sich des-
halb, für den individuellen Anwendungsfall die jeweilig passende Werkstoffausführung zu wäh-
len. 
Ein weiterer von der Martensitbildung hervorgerufener Effekt, der die Umformbarkeit beein-
flusst, ist die verzögerte Rissbildung. Infolge der hohen Verfestigung entstehen Eigenspannun-
gen im Material, die nicht unmittelbar, sondern erst nach Wochen auftreten können. Mit zuneh-
mender Korngröße werden Spannungsrisse begünstigt [Küp86c], sodass das maximale Grenz-
ziehverhältnis bei einer optimierten Korngröße von ASTM 8,5 realisieren werden kann [Ari86], 
wobei Schwankungen in der Korngröße nur geringfügige Unterschiede im erreichbaren Grenz-
ziehverhältnis hervorrufen. Die verzögerte Rissbildung tritt nicht beim Streckziehen oder in 
Zugversuchen auf, sondern typischerweise bei Tiefziehteilen. Dies lässt sich auf Überlagerungs-
effekte der makroskopischen Eigenspannungen erster Art und der durch die Martensitbildung 
verursachten mikroskopischen Eigenspannungen zweiter Art zurückführen [Hau09]. Durch Er-
wärmen der Werkzeuge auf über 60°C ergibt sich eine fast vollständige Unterdrückung der ver-
zögerten Rissbildung [Rat07]. Müller-Bollenhagen stellte das beste Ermüdungsverhalten durch 
zyklische Zugversuche bei Bauteilen fest, die einen Martensitgehalt von ca. 26% aufweisen. 
[Mül11] 
Auswirkungen auf die Versagensgrenzen 
In der Blechumformung werden die Versagensgrenzen im ebenen Spannungszustand in Grenz-
formänderungsschaubildern dargestellt, bei denen die Hauptformänderung φ1 über der Neben-
formänderung φ2 aufgetragen ist (Bild 11). Der Arbeitsbereich für duktile Werkstoffe ist von der 
Grenzformänderungskurve (GFÄK) begrenzt. Oberhalb von dieser führt das Einschnüren des 
Materials zum Bruch. Die Faltengrenze beschränkt den Arbeitsbereich bei negativen Neben- und 
geringen Hauptformänderungen und ist im Schaubild als unscharfer, schraffierter Bereich darge-
stellt, da sie abhängig von der Faltenhöhendefinition ist. In den Bereichen der Winkelhalbieren-
den treten bei Zug-Zug-Belastung Scherbrüche ohne oder mit nur geringer Einschnürung in 45°-
Richtung zur Blechdicke auf, wohingegen bei Zug-Druck-Belastung die Scherbrüche in 45°-
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Richtung zur Blechebene charakteristisch sind [Mar92]. Bei austenitischen nichtrostenden Stäh-
len treten hauptsächlich zwei Versagensarten auf. Der Werkstoff schnürt ein und bricht oder es 
entsteht ein zentraler Anriss, von dem aus eine weitere Einschnürung zum vollständigen Versa-
gen führt [Kor11]. Letzteres tritt bei geringen Verfestigungen auf, bei den sich im Zentrum der 
Proben ein biaxialer Spannungszustand einstellen kann. Im uniaxialen und biaxialen Spannungs-
zustand werden Scherbrüche unter 45° zur Blechdickenrichtung beobachtet. [Kor07] 
Zur Ermittlung des Temperatureinflusses auf die Martensitbildung und Versagensgrenzen ist die 
Ermittlung von Grenzformänderungsschaubildern nichtrostender Stählen bei erhöhten Tempera-
turen notwendig, die wiederum eine starke Abhängigkeit von der Versuchsdurchführung zeigt. 
Frehn beheizt den Blechhalter des Nakajima-Werkzeuges auf 60°C und 100°C, wohingegen der 
Stempel aus konstruktiven Gründen nicht beheizt werden konnte. Dies führt zu einem Abfall der 
Platinentemperatur von bis zu 40°C bei einer Platinentemperatur von 100°C beim ersten Kontakt 
mit dem Stempel und damit zu Messungenauigkeit. Des Weiteren kommt es aufgrund der Um-
formwärme zu einer zusätzlichen Erwärmung von ca. 6°C. Eine Temperaturabhängigkeit der 
Grenzformänderungskurven (GFÄK) wurde nachwiesen, die sich aber auf den Bereich mit nega-
tiven Nebenformänderungen beschränkt. Bei den Güten 1.4401 und 1.4376 konnte ein Abfall der 
GFÄK bei erhöhten Temperaturen nachgewiesen werden, wohingegen bei der Güte 1.4301 ein 
Optimum bei ca. 60°C erreicht wurde. Die Veränderung zwischen Raumtemperatur und 100°C 
liegen im Bereich von 10-15%. Die Messung der magnetischen Anteile zeigt die höchsten Mar-
tensitgehalte im Streckziehbereich und die niedrigsten im ebenen Spannungszustand. [Fre04] Im 
direkten Vergleich mit den Messungen an einem Bulgeversuch ergibt sich trotz gleichen Span-
 
Bild 11: Arbeitsbereich für die Blechumformung im ebenen Spannungszustand [Mar92] 
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nungszustandes eine Differenz von ca. 6%. Hecker et al. [Hec82] ermitteln ebenfalls die höchs-
ten Martensitgehalte unter biaxialer Beanspruchung und postulieren einen proportionalen Ein-
fluss der Umformtemperatur und des Spannungszustandes auf die Menge gebildeten Martensits. 
Kranz und Papamatellos ermittelte Grenzformänderungskurven für die austenitischen nichtros-
tende Stähle 1.4301 und 1.4571 auf einer Erichsen-Prüfmaschine mit 50 mm Stempel nach dem 
Prinzip von Nakajima bei 23°C, 40°C und 100°C. Die Proben wurden eingelegt und mittels 
Heizspule über den Blechhalter erwärmt. Aus technischen Gründen war eine Erwärmung des 
Stempels nicht möglich, wodurch es auch hier insbesondere in der Umformzone am Stempel zu 
einem schnellen Temperaturabfall kam. Aufgrund dessen und der hohen Messstreuung konnte 
nur ein geringfügig ausgeprägtes Maximum der Umformbarkeit bei ca. 50°C für 1.4301 und kei-
nen Temperatureinfluss für 1.4571 ermittelt werden. [Kra99]; [Pap99] 
Eine Bestimmung von Grenzformänderungsdiagrammen mit erwärmtem Stempel und kalter Pla-
tine der Güte 1.4301 bei 20°C, 100°C und 200°C wird in [Kul03] vorgestellt. Es konnte eine 
Verschiebung der Grenzformänderungskurve in den Bereich negativer Nebenformänderungen φ2 
bei gleichzeitiger Reduzierung der Hauptumformgrade φ1 beobachtet werden. Die höchsten Mar-
tensitgehalte wurden im biaxialen Spannungszustand erreicht, wobei die beste Streckziehbarkeit 
bei 100°C festgestellt wurde. Des Weiteren kommt es zu einer Verschiebung der GFÄK hin zu 
negativen Nebenformänderungen φ2 bei erhöhten Temperaturen, die aber nicht näher erläutert 
wird. 
Tague et al. [Tag08] erwärmten den Versuchstand zur Ermittlung der GFÄK in einem Ölbad und 
zusätzlich mit einer Wärmelampe. Die verwendete Erwärmungsmethode führte zu großen Mess-
streuungen. Die im Temperaturbereich von 15°C bis 60°C ermittelten GFÄK zeigen für alle drei 
untersuchten metastabilen Stähle keine systematische Anhängigkeit von der Temperatur. 
Die Erweiterung des eMMFC (enhanced Maximum Force Criterion) um den Temperatureinfluss 
nach Krauer [Kra09] ermöglicht eine Vorhersage der temperaturabhängigen GFÄK. Die experi-
mentelle Validierung der ermittelten GFÄK bei Temperaturen bis 100°C zeigt eine annehmbare 
Übereinstimmung, wobei nur geringe Unterschiede der GFÄK bei erhöhter Temperatur festge-
stellt werden. Eine gute analytische Vorhersage der GFÄK bei Raumtemperatur ist mit der Theo-
rie nach Marciniak-Kuczynski und Verknüpfung mit den Fließbedingungen möglich, wobei spe-
ziell im biaxialen Bereich aufgrund der Martensitbildung Fehler auftreten [Tou05]. Zur Model-
lierung des Einflusses der Martensitbildung auf die GFÄK wird von Chinouilh et al. ein einfa-
ches Modell vorgeschlagen, das den Verfestigungsexponenten n, den Dehnratenkoeffizient m, 
die r-Werte sowie die Blechdicke berücksichtigt. Die GFÄK steigt bei höherem n-Wert, höherer 
Blechdicke und m-Wert an. Ein höherer r-Wert führt zu Reduzierung der Versagensgrenzen im 
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Streckziehbereich. Einflüsse des Spannungszustandes und der Temperatur werden nicht berück-
sichtigt [Kar08].  
Anderson weist darauf hin, dass es wegen der gleichmäßigeren Verteilung der Dehnungen bei 
nichtrostenden austenitischen Stählen im Vergleich zu Kohlenstoffstählen zu Abweichungen 
aufgrund der punktuellen, optischen Bestimmung der Versagensdehnungen am Pol der Nakaji-
ma-Probe kommt. Messungen ergeben im zweiachsigen Spannungszustand bei tatsächlich höhe-
rer Ausprägung des Austenits gleiche Versagensgrenzen der GFÄK, sodass ein neues Versa-
gensdiagramm basierend auf der abgewickelten Domlänge und Nebenformänderung (forming 
limit length change diagramm) vorgeschlagen wird [And05]. 
Bei erhöhten Umformgeschwindigkeiten reduziert - sich aufgrund der unterdrückten Martensit-
bildung - die GFÄK und zeigt ein ähnliches Verhalten wie Kohlenstoffstähle. Bei höherer Mar-
tensitbildung, d. h. geringeren Umformgeschwindigkeiten wurden speziell im biaxialen Zug 
deutlich erhöhte Versagensgrenzen festgestellt [Tal98]. Solange die Umformgeschwindigkeits-
gradienten und die daraus resultierenden Temperaturunterschiede gering sind, ist kein Einfluss 
der Umformgeschwindigkeit auf die GFÄK festzustellen [Pap99]. 
2.1.5 Zusammenfassung der Eigenschaften nichtrostender Stähle 
Die mechanischen Eigenschaften gängiger ferritischer, nichtrostender Stähle unterscheiden sich 
wesentlich von denen konventioneller Kohlenstoffstähle. Die Gruppe der austenitischen, nicht-
rostenden Stähle zeichnet sich neben der im Allgemeinen größeren Verfestigungsneigung des 
Austenits durch die dehnungsinduzierte Martensitbildung aus. Diese ist stark abhängig von der 
chemischen Zusammensetzung (Austenitstabilität) und der Temperatur und indirekt über die 
Temperatur von der Umformgeschwindigkeit. Die Martensitbildung beeinflusst die magneti-
schen und mechanischen Eigenschaften der Stähle und führt zum TRIP-Effekt, der sich durch 
eine Erhöhung der Bruchdehnung bei gleichzeitiger Steigerung der Festigkeit auszeichnet. Über 
diesen Effekt ist eine Abhängigkeit der Grenzformänderung von der Temperatur nachgewiesen. 
Somit kann festgehalten werden, dass die Eigenschaften austenitischer Stähle starke Abhängig-
keiten aufgrund von beabsichtigt oder unbeabsichtigten Temperatureinflüssen sowie der Auste-
nitstabilität zeigen. Gleichzeitig kann festgehalten werden, dass sich durch eine gezielte Tempe-
raturführung und somit Steuerung der Wärmeeinflüsse bei Umformprozessen Potenziale zur Be-
einflussung des Werkstoffverhaltens ergeben. 
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2.2 Umformtechnische Verarbeitung von nichtrostenden Stählen 
2.2.1 Besonderheiten der Werkzeugtechnik und des Umformprozesses bei der Verarbei-
tung nichtrostender Stähle 
Im Vergleich mit konventionellen Kohlenstoffstählen ergeben sich bei der Umformung von 
nichtrostenden Stahlgüten Unterschiede. In Bild 12 ist schematisch ein möglicher Fertigungsab-
lauf eines umformtechnischen Bauteils dargestellt. Dieser kann in der Praxis je nach Anforde-
rungen an die Bauteilqualität, die -größe und die gewünschte -geometrie stark variieren. 
 
Analog zum Verarbeiten anderer Blechwerkstoffe wird das Blech abgecoilt und gerichtet (Bild 
12 A-C), alternativ ist eine direkte Verwendung bereits beschnittener Platinen möglich. An 
nichtrostende Stähle werden deutlich höhere Anforderungen an die Oberflächenqualität aufgrund 
ihrer Verwendung als Sichtteile gestellt [Dob90], weshalb sie zum Schutz der Oberflächen mit 
Transportschutzfolien beklebt sind, die gegebenenfalls entfernt werden müssen. Für die weitere 
umformtechnische Verarbeitung werden Ziehfolien zum Schutz der Werkzeug- und Werkstück-
oberflächen aufgebracht (Bild 12 D-E; vgl. 2.2.4) [Nit08] oder sind bereits mit Ziehfolien vom 
Stahlhersteller versehen. Mittels Walzen- oder Zangenvorschub wird das Band dem Platinenbe-
schnitt (Bild 12 G) zugeführt und anschließend gestapelt. An den Scherschneidprozess werden 
aufgrund der höheren Festigkeit, Kantenverfestigung und Verschleißneigung höhere Anforde-
rungen gestellt. 
 
Bild 12: Mögliche Abfolge einer Fertigungskette für Bauteile aus nichtrostendem Stahl:  
A: Abcoiler B: Bandeinführung/Schere/Waschanlage C: Richtmaschine D: Entfernen 
Schutzfolie E: Laminieren der Ziehfolie G: Platinenbeschnitt H: Platinenstapler  
I: Beölungsanlage J: Tiefziehpresse mit Werkzeug K: Entfernen der Ziehfolie  
L: Zwischenglühen M: weitere Umformoperationen oder Beschnitte N: Beizen 
A B C
D E F
G
H
I
J
K L
M
N
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In der weiteren Verarbeitung erfolgt das Beölen der Platinen (Bild 12 I), wobei spezielle 
Schmierstoffe eingesetzt werden, da nichtrostende Stähle höhere Anforderungen an das tribolo-
gische System stellen. Zum einen führen die erhöhten Festigkeiten zu größeren Flächenpressun-
gen, zum anderen neigen nichtrostende Stähle zum Kaltverschweißen mit dem Werkzeug auf-
grund des enthaltenen Chroms (vgl. 2.2.4.). [Dob90]Aus den höheren Streckgrenzen und Zugfes-
tigkeiten folgen für den Umformprozess (J) bis zu doppelt so große Umformkräfte bei Austeni-
ten für Schneid- oder Umformoperationen und in Kombination mit dem größerem Umformver-
mögen ein wesentlich höherer Kraft- und Energiebedarf sowie Steifigkeit der Umformmaschi-
nen. Ferritische, nichtrostende Stähle erreichen aufgrund des geringeren Streckgrenzenverhält-
nisses die Zugfestigkeit und damit maximale Kraft schneller als Austenite. Somit ergibt sich eine 
grundlegend verschiedene Kraft-Weg-Charakteristik während des Umformvorgangs. Des Weite-
ren liegt die Blechausdünnung beim Tiefziehen von Austeniten üblicherweise zwischen 40-60% 
und bei Ferriten zwischen 40-55% der Blechdicke. Als Ziehspalte werden 35-40% für Austenite 
und 10-15% für Ferrite von Dobbins empfohlen, wobei negative Ziehspalte (Abstrecken) zu sehr 
hohem Verschleiß und Riefenbildung führen [Dob90]. Eine Besonderheit bei der Umformung 
von Austeniten stellt das temperierte Umformen zur gezielten Einstellung der Umformeigen-
schaften dar, bei der das Grenzziehverhältnis von Werten um 2,0 auf 2,5 ausgeweitet werden 
kann (vgl. 2.2.2). 
Nichtrostende Stähle weisen eine gute Umformbarkeit auf, dennoch wird ein Zwischenglühen 
bei mehrstufigen, komplexen Operationen angewendet, um in weiteren Schritten die Ziehtiefe zu 
erhöhen oder weitere Prozessschritte zu ermöglichen [Dob90]. Bei der Herstellung von Tiefzieh-
teilen mit hohen Umformgraden ergeben sich grundsätzlich zwei Herangehensweisen, wenn die 
erforderliche Ziehtiefe nicht in einen Zug erreicht werden kann. Zum einen kann der Prozess in 
mehrere Ziehstufen aufgeteilt werden, wobei bei jeder Stufe möglichst kleine Ziehverhältnisse 
gewählt werden. Zum anderen kann der Umformprozess in mehrere Stufen mit Zwischenglü-
hung aufgeteilt werden, wobei das Grenzziehverhältnis möglichst groß gewählt wird.  
Diese Wärmebehandlung findet dabei in Abhängigkeit von der Werkstoffgüte bei Temperaturen 
von 700-1100°C unter Inertgas statt (vgl. 2.2.5). Vor diesem Schritt müssen gegebenenfalls ap-
plizierte Schutzfolien entfernt werden (K), wobei die zuvor gewünschte hohe Haftkraft der 
Ziehfolien sich negativ auf die Entfernbarkeit auswirkt. Gegebenenfalls müssen sich mit den 
Ziehfolien auch mehrere Umformoperationen nacheinander durchführen lassen, wobei keine 
Rückstände im Werkzeug verbleiben dürfen [Güm96]. Nach dem Wärmebehandlungsschritt (L) 
können weitere Tief-, Streck-, Schneid- oder Abkantoperationen erfolgen (M), wobei optional 
Schmierstoff eingesetzt werden kann. Abschließend erfolgt nach Bedarf ein Beizen der Bauteile, 
um defektfreie und entzunderte Oberflächen zu erhalten. Vollkommen metallisch blanke Ober-
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flächen sind auch zur Erzielung optimaler Korrosionsbeständigkeit zwingend notwendig. Zum 
Beizen nichtrostenden Stähle werden Mischungen aus Salpeter- und Fluss- oder Schwefelsäure-
beizen eingesetzt [Güm96]. 
In den nachfolgenden Abschnitten werden die für die Umformtechnik relevanten temperaturab-
hängigen Fertigungsaspekte wie die geeignete Auswahl der Werkzeugtemperierung und -
werkstoffe, Beschichtungen sowie Schmierstoffe sowie das Zwischenglühen und Scherschneiden 
detailliert beleuchtet. 
2.2.2 Werkzeugtemperierung bei der Umformung nichtrostender Stähle 
Allgemeines zum Wärmehaushalt von Umform- und Schneidwerkzeugen 
Durch die in Wärme umgesetzte Umformenergie erwärmen sich die Werkzeuge in Abhängigkeit 
der Dehnungsverteilung im Bauteil, des Werkstoffes und weiterer thermischer Randbedingungen 
wie dem Kontaktwärmeübergang unterschiedlich stark. Die Reibung stellt neben der Umform-
wärme eine weitere wesentliche Einflussgröße auf die Temperaturerhöhung dar. Die Wärmeflüs-
se von erwärmten Proben gibt Engels beispielhaft an Aluminiumzugproben durch Konduktion 
mit 63-74%, durch Konvektion mit 15-18% und durch Strahlung mit 13-22% an, wobei kein 
flächiger Kontakt zu einem Werkzeug besteht und die Ableitung der Wärme nur über die Spann-
backen erfolgt. Die Umformgeschwindigkeit besitzt bei Umformprozessen einen großen Einfluss 
auf die entstehenden Temperaturen, da sie neben den bereits erwähnten kürzeren Abkühlzeiten 
der Bauteile auch die Kontaktzeiten und damit Wärmeableitung an die Werkzeuge verringert. 
[Gro11a] 
Als Resultat dieser Wärmeflüsse ergeben sich beispielsweise in Serienprozessen für die Umfor-
mung von Stahl Temperaturen von bis zu 92°C im Werkzeug und 110°C an der Werkstückober-
fläche. Im Serienprozess strebt die Temperatur exponentiell einem Grenzwert und damit asymp-
totisch einem stationären Zustand entgegen. Bei Produktionsunterbrechungen fällt die Tempera-
tur exponentiell ab und wird bei Fortführung des Prozesses wieder in den exponentiellen Erwär-
mungsvorgang überführt. [Tha99] Die Temperaturentwicklung und die maximal erreichbaren 
Temperaturen hängen weiterhin maßgeblich von der Festigkeit des umgeformten Werkstoffes ab. 
In Dauerlaufversuchen mir DP600 und TRIP700 Werkstoffen ergaben sich Temperaturen von 
über 100°C, die wiederum negative Einflüsse auf das tribologische System haben. [Kee06] Die 
maximal auftretende Temperatur ist im Speziellen für die Tribologie von Bedeutung und wird 
durch den Einsatz von Temperiersystemen schneller erreicht [Gro11b]. Hohe Werkzeugtempera-
turen führen zu erhöhtem adhäsivem Verschleiß der Werkzeuge sowie einem thermischen Ver-
zug [Doe03]. Eine Regulierung der Werkzeugtemperatur ist durch die Verwendung von Kühl-
schmierstoffen und eine hohe Wärmeableitfähigkeit der Umformwerkzeuge möglich [Gro11a]. 
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Selbst die Umgebungstemperatur hat in Abhängigkeit der Wetterlage Auswirkungen und kann zu 
schwankenden Werkzeugtemperaturen von mehr als 10°C führen. Als Abhilfemaßnahmen zur 
Reduzierung von thermischen Schwankungen bei der Inbetriebnahme und Produktionsunterbre-
chungen werden einerseits konstruktive Maßnahmen an der Presse sowie andererseits geregelte, 
kombinierte Kühl- und Heizsysteme empfohlen. Auf diese Art und Weise kann der anfallende 
Ausschuss signifikant reduziert werden [Doe03]. Zur Abbildung der prozessbedingten Erwär-
mung von Werkzeugen für die Umformung von nichtrostenden Stählen und dessen Einfluss auf 
die Martensitbildung, Reibung und Umformbarkeit wurde von Ratte et al. ein voll beheizbares 
Versuchswerkzeug aufgebaut [Rat10]. 
Beim Scherschneiden sind analoge Temperaturverläufe zu beobachten, wobei der thermisch sta-
tionäre Zustand beim geschmierten Prozess aufgrund der Kühlwirkung schneller erreicht wird. 
Die Schmierstoffe verhindern den direkten metallischen Kontakt, und damit den Wärmeaus-
tausch zwischen Werkstück und Werkzeug und führen somit zu geringeren stationären Tempera-
turen [Bec81]. 
Temperierverfahren von Umformwerkzeugen 
Die Platine kann durch Induktion, Konduktion, Mikrowellenstrahlung, Konvektion oder thermi-
sche Strahlung auf Temperatur gebracht werden. Bei der Werkzeugtemperierung wird durch 
Wärmeleitung der erwärmten Werkzeuge die Wärme in die Platine gleitet. [Neu06] Die gängigs-
ten Verfahren zur Beeinflussung der Werkzeugtemperatur lassen sich in Temperatur erhöhende 
und verringernde Maßnahmen aufteilen. Zur Erwärmung der Werkzeugoberflächen kommen 
Wärmestrahler oder selten Gasbrenner zum Einsatz, wobei zur Erwärmung des Werkzeugkörpers 
Fluidheizungen oder elektrische Heizelemente weiter verbreitet sind. Die Lage und Anordnung 
dieser Elemente sowie die Berechnung der Wärmeverteilung im Werkzeug ist mithilfe entspre-
chender unterstützender Werkzeugtemperaturmodellen möglich [Vie13]. Aus dem Bereich der 
Kunststoffspritzgießwerkzeuge ist bekannt, dass mithilfe eines extern angebrachten oder in das 
Werkzeug eingebrachten Induktors die Werkzeuge lokal beheizt werden können und sich auf 
diese Weise schwer oder zunächst nicht zu fertigende Bauteile formen lassen [Zül10]. Wesentli-
che Vorteile einer direkten Integration der Induktoren in Spritzgusswerkzeuge sind eine schnell 
anpassbare, variotherme lokale Erwärmung einzelner Werkzeugelemente [Tew97]. 
Zur Temperaturverringerung der Werkzeugoberflächen eignet sich die Sprühnebelkühlung 
[Müs02]. Eine weitere Methode zur Reduzierung der Werkzeugkerntemperatur ist die Fluidküh-
lung, bei der durch Einbringen von Bohrungen oder Eingießen von Röhren ein temperiertes Me-
dium durch das Werkzeug geführt wird. [Kol10] Das Lasersintern ermöglicht die direkte Integra-
tion von Kühlkanälen und somit eine konturnahe, effektivere Kühlung [Sta10a].  
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Eine Kühlung des Werkzeugs durch Kaltluft ist mithilfe des Wirbelrohrs nach Ranque & Hilsch 
bekannt, bei dem auf Basis eines thermodynamischen Ungleichgewichts je ein Warm- und Kalt-
luftstrom erzeugt wird. Die genauen physikalischen Effekte, die zu diesem Ranque-Hilsch-
Wirbelrohreffekt sind noch nicht vollständig verstanden [Kel03]. Als Energiequelle kann die 
normale, trockene Werksdruckluft verwendet werden [AIR15]. Als Hauptnachteile sind der nied-
rige Wirkungsgrad, hohe Kosten durch Druckluftverbrauch und die hohe Lärmentwicklung im 
Betrieb zu nennen. 
Bei der CO2-Kühltechnik wird das CO2 über immer kleiner werdende Leitungsdurchmesser bis 
zum Expansionsraum flüssig gehalten, bis es aus dem Kapillarrohr austritt und im Expansions-
raum verdampft [Ise15]. Dies ermöglicht eine sehr lokale Temperierung mit Temperaturen bis 
unter -78°C [Kue00] mit den Nachteilen relativ hoher Kosten für das CO2 sowie einer schwieri-
gen Integration und Abdichtung der unter Druck stehenden Leitungen im Werkzeug. 
Temperierung von Umformprozessen 
Nach Doege lässt sich im Allgemeinen das temperierte Tiefziehen in zwei Varianten aufteilen. 
Erstens in externe Erwärmung der Platine und Umformen im beheizten oder unbeheizten Werk-
zeug und zweitens direktes Umformen im beheizten Werkzeug. Werkzeuggestell und Maschine 
müssen, um unzulässigen Wärmeeintrag zu vermeiden, von den erwärmten Maschinenteilen 
thermisch getrennt werden. [Doe07]  
Die Temperierung von Umformwerkzeugen stellt in Abhängigkeit vom umzuformenden Werk-
stoff und der angestrebten Umformtemperatur sehr unterschiedliche Anforderungen. Bei der 
Warmumformung von Aluminium, Magnesium oder Titan werden deutlich geringere Tempera-
turen benötigt als bei Stahl, wobei bei der Warmumformung generell der Effekt der Warmentfes-
tigung ausgenutzt wird. Laut Definition findet bei Stahl das Presshärten bei Temperaturen um 
die 900°C, die Warmumformung bei Temperaturen um 600°C und die Kaltumformung bei Tem-
peraturen unter 600°C statt. Bei der Umformung von höchstfesten Werkstoffen über 450°C ver-
ringern sich beispielsweise Umformkräfte oder die Rückfederung um bis zu 90% [Neu06]. Bei 
Biegeuntersuchungen von Stachowicz et al. an einem austenitischen Stahl mit im Vorfeld induk-
tiv beheizter Platine und beheizten Biegebacken wurde ein drastischer Rückgang der Rückfede-
rung erst ab 600°C festgestellt, wobei aufgrund der geringen Kontaktflächen die Werkzeugtem-
perierung bei diesem Prozess keinen Einfluss hat. [Sta10] 
Beim Tiefziehen von Austeniten werden an die diversen Zonen des Bauteils unterschiedliche 
Anforderungen gestellt. In der Umformzone, d. h. im Bereich zwischen Matrize und Blechhalter 
ist eine möglichst geringe Verfestigung und niedrige Fließspannung von Vorteil. Je stärker der 
Werkstoff in diesem Bereich verfestigt, desto höhere Spannungen sind notwendig, das Fließen 
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des Werkstoffs aufrechtzuerhalten. Hieraus resultieren auch höhere Umformkräfte, die über den 
Stempel und die Zarge (Kraftübertragungszone) in die Umformzone eingeleitet werden müssen. 
In der Kraftübertragungszone ist ein stark verfestigter Werkstoff wiederum von Vorteil, um die 
Umformkräfte ohne Versagen in den Flanschbereich des Bauteils übertragen zu können. Beim 
temperierten Tiefziehen von Austeniten wird die dehnungsinduzierte Martensitbildung gezielt 
genutzt, um durch Erwärmen des Blechhalters und der Matrize die Verfestigung in der Um-
formzone zu reduzieren. Gleichzeitig bewirkt ein Kühlen des Stempels eine Erhöhung der Mar-
tensitbildung im kritischen Bereich des Bauteilflansches. [Güm96] Die Erwärmung aller Werk-
zeugaktivelemente nicht führt zu größeren Grenzziehverhältnisse, da sich Umform- und Kraft-
übertragungszone in gleicher Weise entfestigen, siehe Bild 13 a. Der Einfluss von Temperatur-
unterschieden im Werkzeug ist direkt proportional zur Austenitstabilität, sodass sich bei stabilen 
Ausführungen bei Raumtemperatur und bei instabilen oder bei erhöhten Temperaturen gleiche 
Anteile und Verteilungen von Martensit bilden können. Temperaturdifferenzen an global er-
wärmten Werkzeugen haben somit den gleichen Effekt auf die Umformbarkeit wie die Auste-
nitstabilität [Sch74]. 
Versuchsreihen an Rundnäpfen von Schmitz und Küppers mit erwärmter Ziehmatrize sowie 
Blechhalter von bis zu 85°C und Stempel bei Raumtemperatur zeigen, dass die Martensitbildung 
als auch die Härte und auch die Eigenspannungen in den mit Wärme beaufschlagten Bereichen 
der Bauteile wesentlich niedriger bleiben, wobei die Festigkeit immer noch die der ferritischen 
Güten übersteigt. Aus den geringeren Eigenspannungen resultiert eine deutlich geringere Rück-
federung im Vergleich zu kalt geformten Bauteilen. Das Grenzziehverhältnis erhöht sich bei 
temperaturgeführtem Werkzeug von 2,0 auf 2,67, sodass bei einem Stempeldurchmesser von 
150 mm anstatt einer 300- eine 400-mm-Ronde versagensfrei tiefgezogen werden konnte 
[Küp86a]. Von Takuda et al. konnte gezeigt werden, dass die Werkzeugtemperierung die Tem-
peraturverteilung in der Zarge des Bauteils so verändert, dass in Anhängigkeit der angelegten 
Temperaturen Tiefziehteile entweder am Boden oder am Ziehradienübergang reißen. Höhere 
Temperaturen an Matrize und Blechhalter verschieben bei kaltem Stempel den Rissort zum 
Ziehradius hin [Tak03].  
Ein zusätzlicher Aspekt ist die Unterdrückung der Gefahr der durch Martensitbildung hervorge-
rufenen Spannungsrisse, die vor allem bei sehr instabilen Austeniten die Umformbarkeit begren-
zen. Die Überlagerung dieses Effekts mit dem günstigeren Verfestigungsverhalten zieht diese 
deutliche Steigung des Grenzziehverhältnisses, wie in Bild 13 b gezeigt, nach sich. Bei instabilen 
Austeniten wie 1.4319 ergibt sich ein größerer Vorteil als bei Güten mit mittlerer Stabilität wie 
1.4301. Das maximale Ziehverhältnis ohne Spannungsrisse wird bei der instabilen Güte 1.4319 
mit einer Blechhalter- und Matrizentemperatur von 110°C erreicht [Ari86]. Vergleichbare Er-
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gebnisse können nur mit einer Zwischenglühung nach dem Ziehen erreicht werden. Für die Ent-
stehung von Spannungsrissen ist nicht allein die Festigkeit ausschlaggebend, auch Bereiche mit 
geringerer Festigkeit können eine höhere Neigung zu Spannungsrissen zeigen. Auch die Wand-
dickenverteilung ist beim Arbeiten mit Temperaturführung homogener. 
Von Bedeutung bei temperaturgeführten Werkzeugen ist der Einfluss der Ziehgeschwindigkeit. 
Zwar stellten sich bei höheren Geschwindigkeiten durch die steigende Temperaturentwicklung 
im Bauteil geringere Martensitgehalte ein, die Temperaturführung der Werkzeuge wirkt sich 
aber aufgrund der längeren Kontaktzeiten nur bei hohen Martensitbildungsraten und damit ge-
ringeren Ziehgeschwindigkeiten auf die erreichbaren Ziehtiefen aus. Die dargestellten Ergebnis-
se sind damit nur für Ziehgeschwindigkeiten von kleiner als 300 mm/min gültig. [Küp86a]; 
[Sch74] Die Ziehgeschwindigkeit wirkt sich dabei nach Zeller [Zel76] hauptsächlich auf die 
Wärmeentwicklung im Bauteil aus. Beim Ziehen von Rundnäpfen aus 1.4301 wurden bei einer 
Ziehgeschwindigkeit von 0,1 mm/s mit 295 K nahezu ein isothermer Zustand erreicht, wobei 
beim Ziehen bei 76,5 mm/s bereits 340 K und damit eine deutliche Temperaturerhöhung beo-
bachtet wurde. Die gemessenen Martensitgehalte korrelieren mit diesen Temperaturen und er-
lauben eine gezielte Einstellung bzw. Anpassung der Martensitbildung über die Ziehgeschwin-
digkeit [Zel76]. Aus gleichem Grund werden nach Yadav die besten Ergebnisse bei 150 mm/min 
und langsameren Geschwindigkeiten erzielt. Das Material im Bodenbereich erwärmt sich bei 
hohen Ziehgeschwindigkeiten, sodass sich die Wirkung der Stempelkühlung verringert und das 
Bauteil verfrüht versagt. [Yad06] 
 
Bild 13: Grenzziehverhältnis und Spannungsrisse bei unterschiedlich erwärmtem Werkzeug a) 
global erwärmtes Werkzeug b) mit kaltem Stempel nach [Ari86] und [Sch74] 
a) b) 
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Durch den Einsatz von Tiefziehwerkzeugen mit gezielter Temperaturführung wird unter Um-
ständen die Einsparung einer Zwischenglühung ermöglicht. Durch Recken in zwei Stufen, bei 
der Austenit in der ersten Stufe bei erhöhter Temperatur und in der zweiten Stufe bei Raumtem-
peratur umgeformt wird, ist durch eine gezielte Unterdrückung der Temperaturentwicklung im 
ersten Schritt die Erhöhung der Bruchdehnungen um bis zu Faktor 2 möglich. Bauteile, die zuvor 
mit temperiertem Werkzeug gezogen wurden, lassen sich anschließend besser Tief- und Streck-
ziehen als mit kaltem Werkzeug vorgezogen. Die Wanddicken-, Härte- und Martensitverteilung 
stellen sich deutlich homogener nach dem zweiten Zug ein, wenn im ersten Zug eine Tempera-
tursteuerung verwendet wurde. Des Weiteren wird angemerkt, dass durch eine gezielte Tempera-
turführung im Werkzeugsystem bei der Umformung sowohl werkstoff- als auch fertigungsspezi-
fische Schwankungen der Austenitstabilität und des gesamten Umformprozesses ausgeglichen 
werden können, aber zu wenig Gebrauch davon gemacht wird. [Bec86b]  
Neben der Applikation unterschiedlicher Temperaturen auf verschiedene Aktivelemente lassen 
sich nach Karbasian gradierte Bauteile durch weitere Anpassungen des Prozesses realisieren. 
Umgesetzt wird dies mittels unterschiedlichen Wärmeleitfähigkeiten der Werkzeugwerkstoffe, 
unterschiedlichen Werkzeugoberflächen und damit Kontaktflächen, einer lokalen Platinentempe-
rierung oder Tailor-welded-blanks [Kar10]. Gängigste Beispiele lokal temperierter Umform-
werkzeuge sind im Bereich des Presshärtens von 22MnB5 zu finden. Durch gezieltes Einstellen 
unterschiedlicher Werkzeugtemperaturen und Abkühlungsstrategien ergeben sich so lokal ver-
stärke Bauteile für den Automobilbau [Ert11]. Gleiches ist bei der Umformung nichtrostender 
Stähle vorstellbar. 
Bei Magnesiumwerkstoffen wurde durch Meyer mit partiell beheizten Werkzeugen eine Anhe-
bung des Grenzziehverhältnisses nachgewiesen. In Zonen hoher Umformgrade wurde das Werk-
zeug gezielt stärker erhitzt, um dem Werkstoff durch die zusätzliche Warmentfestigung eine hö-
here Umformbarkeit zu verleihen. Eine optimale Ziehtiefe wird durch Erwärmung des Bauteil-
bodens und des Flanschbereichs bei Kühlung der Zarge erreicht. Außerdem wurde an einem 
Versuchswerkzeug die Eignung von partieller Werkzeugerwärmung mit Temperaturunterschie-
den von 25 bis 235°C für die Magnesiumumformung nachgewiesen und die Ziehtiefen eines 
ausgewählten Bauteils von 40 auf 87 mm erhöht. Wichtig bei der Konstruktion solcher Werk-
zeuge ist eine gute thermische Trennung unterschiedlich beheizter Werkzeugteile mittels 
Dämmplatten. [Mey05] 
Für das Umformen von austenitischen, nichtrostenden Stählen schlägt Voges-Schwieger vor, 
bestimmte Bereiche von Bauteilen unterhalb der Raumtemperatur zu kühlen, sodass austenitisch 
duktile und hochfeste martensitische Bereichen entstehen. In Bereichen mit geringer Formände-
rung werden gezielt Nebenformen in Form von Noppen eingeprägt, um die Martensitbildung 
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zusätzlich zu steigern. Zur Unterdrückung der Martensitbildung wird mit Heizpatronen das 
Werkzeug erwärmt und zur Förderung dieser mit Kühlwasser gekühlt. Zur Kühlung strömt durch 
Öffnungen auf den Werkzeugwirkflächen durch Wirbelrohre gekühlte Luft auf die Platine, 
wodurch die Platinentemperatur nach 90 s bis auf -20°C verringert wird. Im Bodenbereich eines 
Hutprofils sind so Martensitunterschiede von bis zu 15% erreichbar, die das Deformationsverhal-
ten solcher Bauteile im Crash merklich beeinflussen. [Vog10] 
Andere Anwendungen von lokaler Erwärmung von austenitischen Werkstoffe auf 30-120°C 
durch eine Widerstandserwärmung sind beim Rollwalzen von 1.4318 Profilen bekannt, durch die 
eine Erhöhung der Umformbarkeit erreicht wird. [Lin09] Mit diesem Verfahren sind auch über 
der Blechdicke unterschiedliche Werkstoff- und Gefüge einstellbar [Yve13]. Auch beim Mikro-
prägen von 1.4401 wurde eine lokale Widerstandserwärmung erfolgreich angewandt [Zha11]. 
Ahrens et al. zeigen, dass die Bauteilerwärmung bei Innenhochdruckumformen von Austeniten 
durch die Abführung der Wärme über das Medium konstant gehalten werden kann. Hierdurch 
gelingt es, die Umformung mit kleinen Martensitumwandlungsraten konstant zu halten und eine 
erhöhte Plastizität zu erzielen [Ahr04]. Mithilfe von temperierten Napfrückwärtsfließpresswerk-
zeugen konnte gezeigt werden, dass die Phasenumwandlung auch in Massivumformprozessen 
gezielt beeinflusst werden kann [Beh10]. 
Kontaktwärmeübergang bei Umformprozessen 
Die Kontaktwärmeübergänge im Werkzeug spielen für den Wärmeaustausch zwischen Werk-
stück und Werkzeug eine entscheidende Rolle. Der Kontaktwärmeübergangszahl (KWÜZ) zwi-
schen zwei sich berührenden Körpern ist definiert als: 
mit Q : Wärmestrom, A: Kontaktfläche, T1 und T2 Temperaturen der Körper. Die Wirkung von 
temperierten Umformwerkzeugen auf den Werkstoff hängt maßgeblich von der Kontaktwärme-
übertragung ab. Geringere Flächenpressungen oder ein Abheben des Bauteils vom Werkzeug, 
beispielsweise hervorgerufen durch Beulen, und der so entstehende Luftspalt bewirken eine Iso-
lation, wodurch die Temperierungswirkung reduziert oder gänzlich aufgehoben wird [Sve12]. 
Nach Engels steigt der Kontaktwärmeübergang an, wenn ein Schmierstoff verwendet wird, wo-
hingegen die Oberflächenrauigkeit keinen großen Einfluss aufweist. Die stärkste Isolation wird 
bei einem Luftspalt erzielt, wobei dieser sich bei kraftlosem Aufliegen in etwa bei der maxima-
len Oberflächenhöhe Rp der raueren Fläche einstellt. Für beliebige Zwischengase und einer Flä-
chenpressung von 0,4 MPa stellen sich für den Austenit 1.4301 Spalte in der Größenordnung 
 =  ∙  −  (1) 
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2,7·Rq ein, wobei Rq als effektive Oberflächenrauigkeit der beiden Kontaktpartner definiert ist 
[Sye00].  
Dominierend beim Kontaktwärmeübergang ist der Einfluss der Flächenpressung, wobei nach 
Engel kein Maximalwert der Kontaktwärmeübergangszahl gemessen werden kann [Gro11a]. Bei 
der Bestimmung von Kontaktwärmeübergangszahl für das Presshärten zeigt sich beispielsweise 
bei Annäherung der Werkzeugteile ein exponentieller Anstieg der Werte bis zum Kontakt. Bei 
Erhöhung der Flächenpressung steigen die Kontaktwärmeübergangszahlen weiter stark an und 
erreichen bei ca. 30 MPa bereits einen Maximalwert, siehe Bild 14 [Hoc11]. 
Die Bestimmung von Kontaktwärmeübergangszahl erfolgt auf einfachen Versuchsständen, die je 
nach Anforderungen thermisch isoliert, beheizbar oder entsprechende Flächenpressungen auf-
bringen können. [Wei12a] Zum Unterscheiden sind die Versuchsstände in thermodynamisch 
stationäre, bei denen ein konstanter Wärmestrom durch das obere und untere Werkzeug sowie 
der dazwischenliegenden Probe mit einer Wärmesenke erzeugt wird, und in nicht-stationäre 
Messungen. Bei der stationären Messung muss eine vollständige thermische Isolierung des Ver-
suchstandes gewährleistet werden, da zusätzliche Wärmesenken das Messergebnis verfälschen, 
dafür entstehen keine Messungenauigkeiten durch das Aufsetzen der Proben wie bei der dynami-
schen Messung [Ros04]. Bei den nicht-stationären Versuchsständen wird ein erwärmtes Werk-
zeug auf ein Kaltes aufgepresst und die Kontaktwärmeübergangszahl über den sich einstellenden 
Wärmestrom bestimmt. 
2.2.3 Werkzeugwerkstoffe und Beschichtungen 
Nichtrostende Stähle neigen aufgrund der Ähnlichkeit ihrer Legierungselemente zu Kaltver-
schweißen mit Stahlwerkzeugen. Spezielle, legierte Kaltarbeitsstähle weisen Chromanteile von 
bis zu 12% auf und eignen sich damit nur bedingt für hoch beanspruchte Umformoperationen 
mit nichtrostenden Stählen. Für Verschleißteile an Umformwerkzeugen empfehlen sich Kaltar-
beitsstähle (1.2379), Hartmetalle oder Aluminiummehrstoffbronzen [Klo09]. Nach Doege wer-
 
Bild 14: Verlauf der KWÜZ über der Spaltweite und Flächenpressung bei der Annäherung bzw. 
Kontakt von zwei Körpern unterschiedlicher Temperatur 
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den für die Umformung nichtrostender Stähle bei Monoblockwerkzeugen der Werkstoff 1.2320 
oder der Stahlguss GP4M verwendet und randschichtgehärtet bzw. mit einer Beschichtung über-
zogen. Für eine riefenfreie Fertigung eignet sich AMPCO25, einzelne Segmente können mit 
1.2379, Hartmetall oder Keramik ausgeführt werden. Für Abkant- oder Nachformwerkzeuge 
eignen sich auch randschichtgehärtete Werkzeugstähle der Güten 1.2310 oder 1.2379, wobei 
spezielle für die Matrizen eine Beschichtung empfohlen wird. [Doe07] 
Die Aluminiummehrstoffbronzen umfasst eine Legierungsgruppe auf Basis von Kupfer, Alumi-
nium und Eisen, wobei der eng tolerierte Aluminiumgehalt die einzelnen Legierungssysteme 
voneinander trennt. Sie weisen eine sehr gute Druckfestigkeit sowie spanende Bearbeitbarkeit 
auf. Sie sollen bevorzug verwendet werden, wenn Adhäsionsverschleiß in Form von Fressern 
oder Materialabtrag sicher ausgeschlossen werden muss, höchste Oberflächenqualitäten der 
Tiefziehteile gefordert und hervorragende Gleiteigenschaften notwendig sind [Gla05]. Das unter 
dem Markennamen AMPCO vertriebene Material hat die höchste Resistenz gegen Kaltver-
schweißen [Dob90] und hervorragende Notlaufeigenschaften auf nichtrostenden Stählen und 
führt zu weitestgehend kratzer- und riffenfreien Oberflächen. Eine Auswahl von Kennwerten für 
die für Umformwerkzeuge empfohlene und patentierte Legierung AMPCO25 zeigt Tabelle 3. 
Tabelle 3: Mechanische und physikalische Kennzahlen von AMPCO25 [AMP14] 
Mechanische und physikalische Werte Einheit Nominalwert 
Rockwell-Härte HRC 40 
Druckfestigkeit MPa 1579 
Quetschgrenze, 0,1% MPa 706 
Elastizitätsmodul GPa 110 
Wärmeausdehnungszahl 10-6/K 16,2 
Wärmeleitfähigkeit W/mK 33 
Im Vergleich zu beschichteten Kaltarbeitsstählen wurde mit AMPCO in Dauerlaufversuchen 
eine wesentlich höhere Standzeit bei geringen Reibzahlen und Oberflächenrauheiten nachgewie-
sen. Vergleichbare Ergebnisse konnten nur mit TiC-beschichteten oder vanadierten Werkzeugen 
erzielt werden. Für Aluminiummehrstoffbronzen empfehlen sich Ziehspalte von 20-30% der 
Blechdicke bei einem Matrizeneinlaufradius der 6,5-fachen Blechdicke im Erstzug und einer 
Reduzierung dieses Wertes um 30% für jeden weiteren Zug sowie einem Stempelkantenradius, 
der 5-mal so groß ist wie der Matrizenradius. [Gla05]. Weiche AMPCO-Legierungen mit einer 
durchschnittlichen Härte von HRC 30-42 weisen zwar bessere Gleiteigenschaften auf, sind je-
doch härteren Werkzeugwerkstoffen bezüglich des abrasiven Verschleißschutzes unterlegen 
[Zel76]. Aufgrund des im Vergleich zum Kaltarbeitsstahl deutlich erhöhten Preises wurde von 
Ratte et al. mithilfe des laserbasierten direct-metal-deposition-Verfahrens Aluminiummehrstoff-
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bronze auf Werkzeugelemente aufgebracht und eine vergleichbare Eignung einer solchen Be-
schichtung wie Werkzeuge aus massivem AMPCO 22 nachgewiesen [Rat10]. 
Als Alternative zu Aluminiummehrstoffbronzen kommen CVD (chemical vapour deposition) 
oder PVD (physical vapour deposition) Dünnschichten zu Einsatz, die auf zuvor auf den HRC 
58-62 gehärteten Kaltarbeitseinsätzen aufgebracht werden. Bei CVD-Verfahren bilden sich unter 
geringem Druck und hohen Temperaturen von 450-1100°C aus einer Gasphase bestimmte Hart-
stoffe auf der Werkzeugoberfläche. Nachteilig sind hierbei der auftretende Verzug der Werk-
zeugteile sowie mögliche thermische Einflüsse in Form einer unerwünschten Wärmebehandlung 
des Grundmaterials. Das PVD-Verfahren arbeitet bei geringem Druck und Temperatur unter 
200°C, bei dem sich Ionen aus dem Substrat lösen und am Target (Werkzeug) anhaften [Klo09]. 
Ebenfalls gute Reibungszahlen der Materialpaarung 1.2379 und 1.4301 lassen sich mit PVD-
Schichten aus Chromnirid (CrN) im Streifenziehversuch mit Umlenkung erzielen [Kul03]. Dar-
über hinaus sind Arbeiten über den Einsatz von Kunststoffwerkstoffen [Fra99] sowie Keramik-
werkstoffen [Klo03] und die dazugehörte Auslegung der Umformwerkzeuge [Kuw07] bekannt. 
Werkzeugwerkstoffe und Beschichtungen für das Scherschneiden 
Für das Scherschneiden von Ferriten oder Austeniten kommen analog zum Umformen entweder 
Hartmetalle, pulvermetallurgische Stähle oder Kaltarbeitsstähle der Güte 1.2379 zum Einsatz. 
Empfohlen wird das Härten auf HRC58-60 mit oder ohne Beschichtungen, um den adhäsiven 
Verschleiß an der Mantelfläche zu reduzieren [Dob90]. In [Nex07] werden PVD-Dünnschichten 
für das Scherschneiden empfohlen, wobei eine PVD-Schicht aus TiAlN die besten Ergebnisse 
zeigte und eine PVD-TiC-Schicht bereits frühzeitig abplatzte.  
2.2.4 Temperatureinfluss auf Schmierstoffe und Zwischenmedien 
Anforderungen, die die Umformung nichtrostender Blechwerkstoffe allgemein an Schmierstoff 
stellt, sind:  
1. Reduzierung von Reibung und Verschleiß  
2. Unterstützung beim Abführen der Umformwärme  
3. Inerte Eigenschaften gegenüber dem Werkstoff und Werkzeug  
4. Gute Haftung, einfaches Aufbringen und einfaches Dekontaminieren. [Dob90]  
Eine gute Haftung des Schmierstoffes ist notwendig, um eine Verdrängung durch die Umform-
werkzeuge zu vermeiden. Andererseits steht dies im Widerspruch zu einem einfachen Reinigen 
der Werkzeuge, bei dem schlecht haftende Schmierstoffe Vorteile aufweisen [Küp86d]. Die 
Temperaturabhängigkeit der Reibung von RT bis ca. 80°C ist auf die Abhängigkeit der Viskosi-
tät von der Temperatur der Schmierstoffe zurückzuführen, die wiederum stark von der Ziehge-
schwindigkeit abhängt [Gru09]. Bei erhöhten Umformtemperaturen resultieren deshalb aufgrund 
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der verschlechterten Reibungsbedingungen geringere Ziehtiefen von tiefgezogenen Bauteilen 
und somit eine erhöhte Ausschussrate [Kee06]. Während austenitische Gefüge eine äußerst hohe 
Neigung zu adhäsivem Verschleiß zeigen, rufen martensitische Gefüge im Vergleich zu ferriti-
schen hohen abrasiven Verschleiß hervor [Klo03]. Werkstoffe mit weniger α‘-Martensitanteilen 
wirken sich durchweg positiv auf das Verschleißverhalten aus. Ein schnelleres Umformen in 
Kombination mit höheren Temperaturen und Unterdrückung der Martensitbildung wirkt sich 
damit unter Umständen positiv auf das Verschleißverhalten aus [Ker80]. 
Funke et al. zeigen an Tiefziehversuchen von zwei unterschiedlich stabilen Austeniten, dass die 
Additivierung des Schmierstoffes einen Einfluss auf die auftretenden Temperaturen und indirekt 
somit auch auf die dehnungsinduzierte Martensitbildung hat. Die durch den Schmierstoff her-
vorgerufenen Temperaturdifferenzen betragen ca. 5-10°C unter sonst vergleichbaren Bedingun-
gen. Demnach verändert sich durch unterschiedliche Schmiermangen auf der Platine auch das 
Werkstofffließverhalten und somit die Verteilung des Umformgrads über dem Bauteil. Da die 
Martensitbildung auch von der Dehnung abhängt, liegt eine Überlagerung mit dem Temperatur-
einfluss vor, der eine Abschätzung der Einflüsse jedoch schwierig macht. [Fun83]  
Ab ca. 120°C beginnen sich Schmierstoffe auf Mineralölbasis in Abhängigkeit von ihrer Additi-
vierung zu zersetzen, die Molekülketten der Schmierstoffe zerbrechen und der Stoff beginnt sich 
zu verflüchtigen und verliert seine Schmierwirkung, siehe Bild 15 [Dob90]. Ab ca. 250°C oder 
höherer Temperaturbeanspruchung verbleiben nur noch Rückstände in Form von Sulfiden, Sulfa-
ten, Phosphaten oder Metalloxiden auf der Bauteiloberfläche [Reh12]. Die Wärmebehandlung 
von Bauteilen wird oft genutzt, um Stanz- oder Tiefziehöle zu entfernen und Bearbeitungsschrit-
te einzusparen. Für eine rückstandfreie Entfernung sind spezielle Schmierstoffe zu verwenden 
und auf eine möglichst geringe Belastung mit toxischen Dämpfen zu achten [Reh06]. 
 
Bild 15: Schematischer Verlauf der Reibungszahlen über der Temperatur für verschiedene Ad-
ditivgruppen nach [Wün04] 
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Für die beim Umformen von nichtrostenden Stählen eingesetzten Aluminiummehrstoffbronzen 
wird kein Schmierstoff explizit empfohlen. Vielmehr wird auf die Notwendigkeit der Auswahl 
individuell auf den Umformprozess angepasster Schmierstoffe verwiesen. Der Schmierstoff in 
Kombination mit AMPCO hat entscheidenden Einfluss auf die resultierenden Oberflächenquali-
täten [Gla05]. Als Schmierstoffe für das Umformen von nichtrostenden Stählen werden hoch 
additivierte Schmierstoffe auf Mineralölbasis eingesetzt. Als Additive dienen hochpolare Ester-
verbindungen sowie Phosphor und Schwefel, die durch Chemiesorption schützende Filme aus-
bilden [Klo03]. Chlorparaffine werden den Schwefelparaffinen vorgezogen, da diese mit den 
Werkzeugwerkstoffen Wechselwirken und Metallchloridschichten bilden [Dob90]. Dennoch 
werden sie nach wie vor eingesetzt, obwohl die Entsorgung teuer ist und im Brandfall Salzsäure 
sowie Dioxine entstehen können. Heutige handelsübliche Schmierstoffe mit Schwefel oder 
Phosphoradditivierung oder rein physikalisch wirkende Additive zeigen ähnliche oder bessere 
Schmierwirkung als Chlorparafine [Kul03],[Sch07]. 
Einsatz von Ziehfolien bei der Umformung nichtrostender Stähle 
Eine vollständige Trennung von Werkzeug und Werkstück kann vom Schmierstoff aufgrund der 
auftretenden Mischreibung nicht sichergestellt werden. Deshalb werden in verschiedenen Pro-
duktionsprozessen Zwischenschichten in Form von Folien auf Kunststoffbasis auf die Halbzeuge 
appliziert, um Werkzeug und Werkstück zu schützen und gleichzeitig sehr geringe Reibungszah-
len zu gewährleisten. Vereinzelt kommen auch flüssig auftragbare oder abwaschbare Beschich-
tungen zum Einsatz. Die Applikation der Folien kann entweder durch den Stahlhersteller oder 
kurz vor der Verarbeitung erfolgen. Dabei ist darauf zu achten, dass die Folien beim Aufwalzen 
des Klebefilms nicht gedehnt werden und der Klebstoff nicht in Kontakt mit den Führungsrollen 
kommt. Ziehfolien sind nicht beliebig alterungsbeständig, sodass die Verarbeitung innerhalb von 
6 Monaten erfolgen sollte. [Cam10] 
Bei der Verwendung von Ziehfolien ist der Einsatz von zusätzlichen Schmierstoffen notwendig, 
um ein lokales Abreißen und Verkleben von Flittern auf dem Werkzeug zu unterbinden und die 
Gleiteigenschaften erheblich zu verbessern. Die Wahl der Folie hat Auswirkungen auf die erziel-
baren Oberflächenqualitäten der Bauteile [Sal88]. Starke Umformungen führen aufgrund der 
induzierten Dehnungen zu einem Ablösen der Folien nach der Umformung. Es muss demnach 
ein Kompromiss zwischen einer stark klebenden Folie und einem einfachen Entfernen gefunden 
werden. Die Folien lassen sich diesbezüglich mit standardisierten Prüfmethoden hinsichtlich der 
Klebkraft, Reißkraft, Soforthaftung und Scherfestigkeit charakterisieren [Mon09]. Ziehfolien 
neuerer Generation lassen mehrzügige Umformoperationen ohne Ablösung der Folie zu und sind 
in Dicken von 35-80 µm mit unterschiedlicher Klebkraft verfügbar [Nov09]. 
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Durch Aufbringung der Ziehfolie auf der Matrize zugewandten Seite wird das Nachfließen des 
Werkstoffes aufgrund geringerer Reibungszahlen begünstigt, wodurch größere Ziehtiefen aber 
auch eine höhere Neigung zur Faltenbildung beobachtet werden können. Bei stempelseitiger 
Beklebung werden geringere Grenzziehverhältnisse erreicht [Güm86b]. Durch die Folien wird 
das Werkstück zum Werkzeug hin isoliert, sodass die entstehende Umformwärme wesentlich 
schlechter an das Werkzeug abgegeben und eine höhere Erwärmung in den Werkstücken beo-
bachtet wird [Küp86d]. 
2.2.5 Zwischenglühen nichtrostender Stähle 
Bei mehrstufigen Prozessen wird das vorverformte Material in der Praxis durch ein Zwischen-
glühen wieder in Ausgangszustand gebracht, wenn die gewünschte Bauteileausformung noch 
nicht erreicht wurde. Das Tiefziehverhalten ist in den Folgeoperationen am günstigsten, wenn 
die Umformgrade vor und nach der Zwischenglühung möglichst groß sind. Die Umformung soll-
te vor der letzten Glühung möglichst groß gewählt werden, um die besten Bauteileigenschaften 
zu erhalten. [Küp80]  
Als Glühverfahren werden gasbeheizte Öfen, elektrische Muffelöfen oder induktive Öfen einge-
setzt. Beim Glühen ohne Schutzgas kommt es zu einer Zunderbildung, die sich nur sehr aufwän-
dig entfernen lässt. Induktive Glühöfen haben den Vorteil kurzer Glühdauern und einer flexible-
ren Einstellbarkeit des Ofens [Küp86d]. Als Parameter für Glühoperationen wirken Temperatur 
und Haltedauer, die in gewissem Maß austauschbar sind. Unterhalb eines bestimmten kritischen 
Verformungsgrads von 4-10% für Ferrite und 7-15% für Austenite ist eine Rekristallisation nicht 
oder nur teilweise möglich. Die Rekristallisationstemperatur liegt somit bei geringerer Vorver-
formung höher [Bol93].  
Durch Abschrecken der Bauteile in Wasser, Emulsionen, Ölen oder mit Gasen wird den Werk-
stücken die Wärme entzogen, wobei durch homogenes Abschrecken der Werkstückverzug mög-
lichst gering gehalten werden muss [Lie91]. In nachfolgendem Unterkapitel wird das einer Um-
formoperation nachfolgende Zwischenglühen von ferritischen und austenitischen nichtrostenden 
Stählen beschrieben sowie detaillierter auf die Besonderheiten der Ausscheidungsbildung, Mar-
tensitreversion und das Glühen einzelner Bauteilbereiche (lokal) eingegangen. 
Glühen von ferritischen nichtrostenden Stählen 
Diffusionsgesteuerte Vorgänge laufen im krz-Ferrit ca. 100-1000 mal schneller ab, als im kfz-
Austenit, weshalb die Parameter für die Glühbehandlung sorgsam gewählt werden müssen 
[Güm86a]. Bei Kohlenstoffstählen und ferritischen, nichtrostenden Stählen ist eine vollständige 
Wiederherstellung des Gefüges schwierig. Die Rekristallisation verlangsamt sich während der 
letzten 5-10 % drastisch (schleppende Rekristallisation), sodass diese unvollständige Rekristalli-
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sation zu Reduzierung der Umformbarkeit führt. Dies lässt sich auf Inhomogenitäten der kaltge-
walzten Mikrostruktur zurückführen [Sin05]. Ferrite werden üblicherweise nur nach einem Lö-
sungsglühen verarbeitet, das im Temperaturbereich von 700-1000°C erfolgt. Die empfohlene 
Glühtemperatur ist dabei abhängig von der Güte, für Cr-Stähle (1.4016) liegt sie zwischen 705-
790°C, in anderen Quellen bei 750-850°C [Ari86] oder 900°C [Jha02], für titanstabilisierte Stäh-
le (1.4512, X2CrTi12) bei 870-925°C und für titanstabilisierte Cr-Mo-Stähle neuerer Generation 
sogar bei 955-1010°C [Tot07]. Hierbei ist eine Mindestglühdauer von ca. 10 Minuten in Abhän-
gigkeit von der Glühtemperatur einzuhalten. 
Zu höhe Glühtemperaturen führen bei Ferriten zu Großkornbildung und einem Absinken der 
Festigkeitswerte sowie der Kerbschlagfestigkeit [Ari86], wobei aufgrund der im Vergleich zu 
Austeniten geringeren Glühtemperaturen üblicherweise keine Gefahr der Grobkornbildung be-
steht [Küp86d]. Andererseits können sich in Ferriten mit ca. 12% Chromanteil Sonderkarbide 
bilden, die erst ab einer Temperatur von 1050°C in Lösung gehen [Bra86]. Durch kontinuierli-
ches Glühen im Durchlaufofen bei 900°C verringert sich die Neigung des Werkstoffs zur Bil-
dung von Zeiligkeit im Vergleich zur Haubenglühung erheblich, weswegen diese bevorzugt wird 
[Jha02]. Bei sehr langen Glühdauern von mehreren Stunden zeigen Ferrite zwischen 350-550°C 
eine Aushärteerscheinung mit gleichzeitiger Versprödung. Kurze Haltezeiten und ein entspre-
chend schnelles Durchfahren dieses Temperaturbereichs vermeiden diese sogenannte „475°-
Versprödung“[Ari86]. Bei Ferriten lösen sich während der Glühbehandlung Kohlen- und Stick-
stoff in der ferritischen Matrix weitestgehend auf, sodass bei Abschreckung eine hinreichende 
Resistenz gegen interkristalline Korrosion erreicht wird [Bol93]. 
Glühen von austenitischen nichtrostenden Stählen 
Austenitische Stähle werden bei 1000-1080°C zur Wiederherstellung der Umformbarkeit lö-
sungsgeglüht. Die Haltezeit wird in der Literatur sehr unterschiedlich von wenigen Minuten bis 
zu einer Stunde angegeben, typische Werte liegen zwischen 3 und 12 Minuten [Küp70]. Die Re-
kristallisation läuft bei hohen Vorformänderungen von >0,3 und feinerem Korn schneller und bei 
geringen Vorformänderungen <0,3 um fast eine Größenordnung langsamer ab [Tow79]. Höhere 
Vordehnungen und kleinere Korngrößen des zu glühenden Materials reduzieren die Glühdauern 
erheblich, im Gegenschluss ergeben sich nach der Rekristallisation kleinere Körner bei größerer 
Vordehnung und größere Körner bei höheren Glühtemperaturen [Bol93]. Die aus der Wärmebe-
handlung resultierende Korngröße hängt maßgeblich von der Glühtemperatur, aber auch linear 
von der Vordehnung ab und kann in FEM-Simulationen vorhergesagt werden [Bon07]. Eine 
Vorhersage der Rekristallisation ist mithilfe der Formel nach Avrami aussagekräftig nachgewie-
sen [Bar79]; [Rya91]. Nach Küppers ist eine Einstellung der Korngröße von 12-35µm durch 
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Variation der Glühdauern von 10-300 s für 1.4301 bei 1100°C möglich und beeinflusst direkt die 
mechanischen Eigenschaften dieses Werkstoffes [Küp86c]. Bei Blechdicken größer als 0,5 mm 
ist eine Korngröße von ASTM 8 ausreichend, wohingegen bei dünneren Blechen auf ein feineres 
Korn nach dem Glühen geachtet werden muss [Küp86d]. 
Bei höheren Glühdauern diffundiert der Kohlenstoff aus dem Gefüge aus, woraus ein Absinken 
der Zugfestigkeit und Bruchdehnung resultiert [Pap99]. Bei Glühdauern von > 1 h setzt bereits 
ab 700°C eine Rekristallisation des Gefüges ein [La 83]. Bei zu hohen Glühtemperaturen über 
1100°C tritt die sogenannte Grobkornbildung auf. Dies kann zwar zu günstigeren mechanischen 
Eigenschaften führen, führt aber nicht zwangsweise zu besseren Tiefzieheigenschaften und kann 
durch Glühen bei geringeren Temperaturen zwischen 950 bis 1000°C sicher vermieden werden. 
Des Weiteren kommt es zu einer Aufrauung der Oberfläche nach der Umformung bei grobem 
Korn (Orangenhauteffekt), der für Sichtteile unbedingt zu vermeiden ist. Im Allgemeinen ist es 
hierbei stets günstiger, zur Erzielung einer guten Umformbarkeit die Glühzeiten zu verlängern, 
als die Temperaturen zu erhöhen [Küp86d]. 
Bildung von Ausscheidungen während des Glühens 
In einem Stahl der Güte 1.4301 können maximal ca. 0,08% Kohlenstoff durch Lösungsglühen 
bei 1050°C und schnellem Abschrecken gelöst werden. Bei erneutem Erhitzen oberhalb von 
500°C scheidet sich der Kohlenstoff in Form von Chromkarbiden an den Korngrenzen aus und 
führt zu chromverarmten Zonen. Die so durch die längeren Verweilzeiten und Temperaturen im 
Bereich von ca. 550-850°C entstandenen Karbide (M26C6) oder Chromnitride (Cr2N) [Mar11] 
wirken sich negativ auf die Formänderungseigenschaften aus und bewirken eine höhere Neigung 
zu interkristalliner Korrosion [Out13]. In Austeniten können sehr kurze Glühdauern von nur we-
nigen Sekunden eine diffusionsgesteuerte Karbidbildung verhindern, solange die Glühtemperatu-
ren nicht zu hoch gewählt werden [Kar09]. Mit dem im Gefüge gelösten Kohlenstoff bildet sich 
zunächst Chromkarbid Cr23C6, das Eisen, Nickel und Molybdän zu lösen vermag und deswegen 
als M23C6 bezeichnet wird. Knapp unterhalb der Rekristallisationstemperatur bei ca. 750°C stellt 
sich nach dem Glühen ein Festigkeitszuwachs ein. Durch die im Kristallgitter stark erhöhte An-
zahl an Vorverfestigungen ergeben sich bevorzugte Keimstellen vom M23C6- und NbC-
Karbiden, die die Versetzungen behindern und zur Festigkeitserhöhung führen [Bra86]. Die Aus-
scheidungsneigung wird somit grundsätzlich durch eine vorangegangene Kaltverfestigung erhöht 
[Ari86]. 
Die stärkste Bildung von Karbiden kann bei ca. 800°C beobachtet werden, wobei bei längeren 
Glühdauern auch die Bildung einer Sigma-Phase auftritt [Gru86]. Auch im Temperaturbereich 
bis 500°C kann eine Erhöhung der Härte und Festigkeit durch Ausscheidungen beobachtet wer-
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den [La 83]. Eine Hochtemperaturphase des Eisens, sogenannte δ-Ferrite, sind oft im Anliefe-
rungszustand bei Austeniten im Gefüge vorhanden. Bei höheren Glühtemperaturen ist die Bil-
dung zu vermeiden, da δ-Ferrit die Fließspannung anhebt und die Gleichmaßdehnung absenkt 
[Bec86b]. Eine grobe Einteilung der in austenitischen Stählen auftretenden Ausscheidungen und 
Glühbehandlungen nach Glühtemperatur und Haltedauer zeigt Bild 16 a).  
In Ferriten treten Karbide aufgrund der erhöhten Diffusionsgeschwindigkeiten deutlich schneller 
auf und können nur durch eine Begrenzung des Kohlenstoff- und Stickstoffgehaltes durch Titan 
oder Niob auf 0,03% vermieden werden, siehe Bild 16 b) [Güm86a]. 
Durch Abschrecken mit Wasser wird die Verweildauer in kritischen Temperaturbereichen ver-
ringert und somit der Karbidbildung entgegengewirkt [Hed07]. Nachteilig am Abschrecken sind 
die durch die großen Temperaturgradienten resultierenden Eigenspannungen und der Verzug der 
Bauteile. 
Martensitreversion in austenitischen nichtrostenden Stählen 
Hauptunterscheidungsmerkmal beim Glühen von Austeniten im Vergleich zu konventionellen 
Stählen ist die Martensitreversion [Pad02]. Es können zwei Effekte der Martensitrückbildung 
beobachtet werden: eine diffusionslose im sehr engen Temperaturbereich, der durch ein Um-
klappen des Martensits in Austenit gekennzeichnet ist und eine langsam ablaufenden, durch Dif-
fusion ab ca. 450°C [Hed07]; [Rez11]. Auch längeres Auslagern bei niedrigeren Temperaturen 
unterhalb von 350°C führt zu keiner Martensitreversion [Sch01]. Nach Skrotzki zerfällt der Mar-
Bild 16:  a) Übersicht über die wichtigsten Wärmebehandlungen und Umwandlungen in austeni-
tischen nichtrostenden Stahl nach [Pad02] b) Einfluss des Gefüges und der chemi-
schen Bestandteile auf die M23C6-Ausscheidungen nach [Güm86a] 
a) 
b) 
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tensit diffusionsgesteuert in Ferrit und Karbid. Im Allgemeinen verhält sich die Martensitrück-
umwandlung phänomenologisch analog zur Martensitbildung [Skr92]. 
In der Literatur werden beide Arten der Rückbildung des dehnungsinduzierten Martensits im 
Temperaturbereich von 450-750°C in Anhängigkeit von der chemischen Legierungszusammen-
setzung angegeben. Ein Zurückklappen des Martensitgitters konnte für 1.4301 bei ca. 650°C in 
Dilatometerversuchen ermittelt werden [And04]. Des Weiteren ist die Rückbildung durch Um-
klappen des Gitters unabhängig von der Vorverformung sowie dem Gefügezustand [La 83] und 
auch von der Haltedauer in diesem Temperaturbereich [Raj09]. Karimi et al. stellen fest, dass bei 
kurzen Glühdauern und Temperaturen über 900°C beim Stahl 1.4301 der Verformungsmartensit 
fast vollständig abgebaut wird, beim Glühen mit kurzen Haltedauern können bei Temperaturen 
unter 1000°C maximal 98% des Martensits zurückgebildet werden (Bild 17) [Hed07].  
Bei längeren Glühdauern größer als 5 Minuten wird wieder ein Anstieg der Martensitgehalte 
gemessen. Dies kann dadurch begründet werden, dass Glühen bei 750°C zu Ausscheidungen 
führt, sodass sich der Kohlenstoffgehalt in den Körnern verringert und die magnetischen Anteile 
wieder steigen [Skr92]. Die dadurch hervorgerufene Erhöhung der Ms-Temperatur bewirkt auch 
in höheren Temperaturbereichen die Bildung von Abkühlungsmartensit [Kar09]. Unterschiedli-
che Glühbehandlungen führen je nach Grad der Martensitrückbildung und der entstehenden 
Körngrößen zu unterschiedlich stabilen Austeniten bzw. Ms-Temperaturen. Ein solcher Werk-
stoff kann somit vor und nach der Glühung eine unterschiedliche Austenitstabilität aufweisen, 
solange er nicht vollständig wiederhergestellt wurde [Saf59]. 
Mithilfe von dynamischer Differenzkalorimetrie wurde von Hedström eine endotherme Reaktion 
beim Glühen mit ~470°C für 30 min und eine exotherme Reaktion bei 600°C gemessen, die en-
dotherme Reaktion wird als Start der diffusionsgesteuerten Martensitrückbildung angesehen, die 
 
Bild 17: Martensitgehalt nach dem Glühen von 800-1000°C in Abhängigkeit der Glühdauer für 
1.4316 nach [Kar09] 
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exotherme als die diffusionslose Rückbildung wobei die Bedeutung der Karbidbildung bisher 
noch nicht näher erläutert wird [Hed07]. 
Bildung von ultrafeinkörnigen Gefügen 
Große Deformationen bzw. dehnungsinduziertes Martensit, das vor dem Zwischenglühen im 
Gefüge vorhanden ist, führt nach dem Zwischenglühen bei ca. 700-750°C zu einer sehr kleinen 
Korngröße. Dies kann dadurch erklärt werden, dass die Martensitreversion ab 550°C einsetzt und 
die im Gefüge vorhandene Martensitplatten als neue Austenitkorngrenzen ausgebildet werden. 
Dieses sehr feinkörnige Gefüge (ultra fine grained austenite) wird bei zunehmender Glühtempe-
ratur ab 700°C durch die einsetzende Rekristallisation wieder vollständig aufgelöst [Pou09]. Di-
verse Autoren bescheinigen dem feinkörnigen austenitischen Material sehr gute mechanische 
Eigenschaften [Jun09]; [Raj09]; [Rez11], aber auch einen Anstieg der Dehnratenabhängigkeit. 
Das Umformverhalten von ultrafeinkörnigem Austenit ist hauptsächlich durch eine erhöhte Fes-
tigkeit aufgrund von Versetzungsbehinderungen der Korngrenzen charakterisiert [Bel00]. Der 
Grad der Kornfeinung hängt von der Menge des zuvor gebildeten dehnungsinduzierten Marten-
sits ab. Mit der instabilen Güte 1.4318 sind beispielsweise bei 30% Vordehnung und einer Glü-
hung bei 750°C für 5 Minuten Korngrößen von 30-40nm erreichbar, die zu Zugfestigkeiten von 
über 1300 MPa bei gleichbleibender Duktilität führen. [Esk09] Mithilfe der Kornfeinung durch 
Martensitreversion konnte ein Verfahren zur Herstellung von festigkeitsoptimierter Rohre entwi-
ckelt werden [Tau09]; [Tau10]. 
Lokale Wärmebehandlung von Platinen und Bauteilen 
Ein Verfahren zum Tiefziehen von lokal wärmebehandelten Aluminiumplatinen aus AA6016 
mittels Heizbacken wird von Hogg vorgestellt. In der Heizbackenvorrichtung werden gezielt die 
Flanschbereiche einer Platine durch Flächenkontakt erwärmt und die Stempelbereiche gekühlt, 
wodurch lokal definiert unterschiedliche Werkstoffeigenschaften eingestellt werden [Kee02]. 
Die Platine erreicht mit diesem Verfahren bereits nach 6 s die gewünschte Temperatur von 
500°C. Neben einer Verbesserung des Grenzziehverhältnisses von 2,0 auf 2,5 haben die verän-
derten Werkstoffeigenschaften großen Einfluss auf den Werkstofffluss und Versagensort, der 
sich bei lokal wärmebehandelten Platinen vom Boden hin zum Flansch verschiebt [Hog06]. 
Zur Herstellung lokal wärmebehandelter Bauteile aus höchstfesten Stählen mit Zugfestigkeiten 
von 800-1200 MPa wird von Heyde und Roll die Erwärmung mittels Laser oder Induktion vor-
geschlagen. Als Nachteile des Lasers sind die hohen Verluste durch Strahlung von ca. 60% der 
eingebrachten Energie genannt sowie das Verdampfen von Schutzschichten bei zu geringen 
Aufheizzeiten. Die Induktion ermöglicht eine großflächige Erwärmung, wobei der Abstand vom 
Induktor zur Platine entscheidend ist und aufgrund des thermischen Verzugs kontinuierlich an-
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gepasst werden muss. Ein entsprechendes Abstandskontrollsystem ist notwendig, um eine ho-
mogenes Erwärmen der Bereiche zu erhalten [Hey10]. Des Weiteren muss die Form des Flä-
cheninduktors individuell an die zu erwärmende Fläche angepasst werden, wodurch höhere An-
lagekosten entstehen. Die Wärmeeinflusszone ist beim Laser kleiner als bei der Induktionser-
wärmung. Mithilfe der partiellen Laserwärmebehandlung konnte an Platinen für das Tiefziehen 
von Kreuznäpfen gezeigt werden, dass im Flanschbereich von Platinen das Material entfestigt 
und so die erreichbaren Ziehtiefen deutlich erhöht werden konnte. [Hey11] 
Beim partiellen Wärmebehandeln von Bauteilen mit Induktoren ergibt sich oft die Problematik, 
dass sich die Anordnung der Induktorschlaufen auf den Bauteilen abzeichnet. Bei Flächenin-
duktoren ist deshalb eine entsprechende mäanderförmige Anordnung mit mehreren, sich ergän-
zenden Induktoren von Vorteil [Loh10]. Koroschetz verwendet Induktoren für das lokale Zwi-
schenglühen von austenitischen Bauteilen des gesamten Flansches bei 800-1000°C für Haltezei-
ten von 0-60 Sekunden. Betont wird die Bedeutung der durch das Glühen resultierenden optima-
len Korngröße, die in Vorversuchen an Flachzugproben bei ASTM 8,5 festgestellt wurde. Bei 
1000°C und 30 s Haltedauer ergeben sich im Weiterzug die größten Ziehtiefen mit 50-60% der 
ursprünglichen Ziehtiefe [Kol13]. 
Lokales induktives Glühen bzw. Erwärmen der Platinen für das Presshärten von höchstfesten 
Stählen wurde von Schülbe untersucht. Zur Erzeugung unterschiedlicher Wärmebehandlungen 
ist eine Kombination von konventionellen Öfen und Induktoren möglich, die in longitudinaler 
und transversaler Richtung angeordnet werden. Als Vorteile der Induktionserwärmung sind ne-
ben der lokalen Anwendbarkeit die kurzen Aufheizzeiten, die hohe Energiedichte, die hohe Effi-
zienz und die einfache Regelbarkeit genannt [Sch10a]. Lokales Glühen im Bereich des Presshär-
tens wird durch Auflegen von thermischen Absorptionsmassen auf nicht zu glühende Bereiche 
realisiert. Diese Absoptionsmassen entziehen dem Bereich Wärme und führen zu partielle wär-
mebehandelten Bauteilen [Som10]. Eine weitere Möglichkeit stellt das Erwärmen mittels Infra-
rotlampen dar. Das Bauteil wird nach dem Vorwärmen in eine entsprechende Wärmestation ge-
legt und partiell an den gewünschten Stellen auf die Warmumformtemperatur erwärmt, wodurch 
Gefügebereiche mit unterschiedlicher Duktilität erreicht werden [Bök08]. 
2.2.6 Scherschneiden nichtrostender Stähle 
Für das Scherschneiden von Austeniten werden beschichtete Werkzeuge aufgrund der erhöhten 
Neigung zum Kaltverschweißen zwingend empfohlen, sowie ein kleinerer Schneidspalt von 
<10% der Blechdicke [Hog08]; [Kir05]. Es treten dabei bis zu ca. 50-100% höhere Kräfte als bei 
Kohlenstoffstählen auf. Der Schneidwiderstand ks liegt bei Austeniten zwischen 600-700 N/mm² 
und damit im Vergleich zu Ferriten, die bei 450-550 N/mm² im Bereich höherfester Stähle wie 
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auch DP500 liegen, deutlich höher [Sch90]. Die hohen Verfestigungen bei Austeniten hinterlas-
sen stark verhärtete Schnittkanten, die Folgeoperationen nach sich ziehen können. Es empfiehlt 
sich, benachbarte Löcher mindestens in 1,5-fachem Lochdurchmesser voneinander anzuordnen, 
um das Stanzen in der Nähe der verfestigten Randbereichen der Platinen zu vermeiden [Dob90]. 
Beim Schneiden von Austeniten entwickeln sich Temperaturen an der Schneidkante von mehr 
als 300°C, die vor allem Auswirkungen auf den Schmierstoff haben [Klo03]. Elektrische Wider-
standsmessungen beim Schneiden von Baustahl zeigen Temperaturen bis 280°C in der Scherzo-
ne und erhöhen sich bei geringeren Schneidspalten und höheren Schergeschwindigkeiten 
[Dem12]. Die Dicke der Schicht mit diesem maximalen Temperaturen ist im Bereich bis 20µm 
anzugeben, sodass die Maximaltemperaturen nur kurzzeitig auftreten und schnell durch Wärme-
leitung in das verbleibende Werkstückvolumen abfallen [Fis91]. Bei hohen Hubzahlen wird das 
Wärmegleichgewicht schneller erreicht, verbleibt aber im Gegensatz zu geringeren Hubzahlen in 
einem moderaten Temperaturniveau. Geringere Hubzahlen rufen bei längeren Stanzzeiten auf-
grund der längeren Kontaktzeiten und des stärkeren Wärmeaustausches zwischen Blech und 
Werkzeug höhere Maximaltemperaturen hervor. In Bild 18 sind die Werkzeugtemperaturverläu-
fe über der Zeit für das Lochen von 0,85 mm Stahlblech dargestellt [Fis93]. 
Beim Hochgeschwindigkeitsscherschneiden mit Schneidgeschwindigkeiten von mehr als 1,5 m/s 
von 1.4301 zeigen sich bereits nach wenigen Hüben Oberflächentemperaturen von bis zu 
1000°C, die auch negative Einflüsse auf die Festigkeit der Schneidstempel haben und so zu star-
kem Verschleiß führen. Die thermische Belastung entsteht aus einer Kombination von Reibleis-
tung und Schneidleistung mit der im Blechwerkstoff freiwerdenden Umformwärme. Eine große 
Differenz von Stempel- und Matrizentemperaturen führt zu einer thermischen Aufweitung und 
einer Reduzierung der tatsächlichen Schneidspalte, im Extremfall zu einer Selbstzerstörung der 
Schneidelemente. Als Abhilfemaßnahmen ist Kühlung, beispielsweise durch Pressluftdüsen ge-
 
Bild 18: Temperaturanstieg im Schneidwerkzeug bei unterschiedlichen Hubfrequenzen beim 
Lochen von 0,85 mm Stahlblech nach [Fis93] 
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nannt, die aber die Stempeloberflächentemperaturen auch bei optimaler Anordnung nur um 10-
15% verringern [Ber89]. 
Emonts führt Scherschneidversuche an mittels Laser erwärmten Platinen aus Austeniten bei 600-
900°C durch. Es stellen sich neben sehr hohen Glattschnittanteilen von 90% entsprechend nied-
rige Schneidkräfte und auch ein relativ hoher Verschleiß ein. Der Laser muss dabei entsprechend 
der Schneidkontur geführt werden und es resultieren aufgrund der geringen Wärmeeinbringung 
in die Oberfläche des Lasers hohe Zykluszeiten von mehr als 2 s [Emo10]. Eine weitere Mög-
lichkeit des Warmschneidens von Stahlblechen besteht in einer Widerstandserwärmung, bei der 
Auswerfer als auch Niederhalter unter Spannung gesetzt werden und so Temperaturen von 
900°C nach 2 s unmittelbar in der Schneidzone erreichbar sind. Nachteilig sind die durch den 
Elektrodenkontakt hervorgerufenen Zunderschichten [Mor12]. 
Behrens et al. hat ein Ansteigen des Glattschnittanteils und des Schnittgrats mit gleichzeitiger 
Reduzierung der Restbruchfläche mit zunehmender Schnitttemperatur von RT bis 150°C beim 
Scherschneiden der Güten 1.4301 und 1.4404 gemessen. Bei höheren Schneidtemperaturen wird 
weniger Martensit in den Proben gebildet, wobei der Gehalt in dieser Arbeit nicht exakt be-
stimmt werden konnte. Anschließende Lochaufweitungstests zeigten keinerlei Einfluss der 
Schneidtemperatur auf das erreichbare Lochaufweitungsverhältnis. Es wird angenommen, dass 
der geringe anfängliche Martensitanteil in der Schnittkante im Gegensatz zum verbliebenen 
Restumformvermögen beim Lochaufweitungstest einen vernachlässigbaren Einfluss auf die Mar-
tensitbildung hat [Beh13]. 
Nilsson führte Verschleißuntersuchungen beim Scherschneiden von stabilem und instabilem 
Austenit 1.4301 durch, die nach 20.000 Hüben einen um ca. 2,5-fach höheren Stempelverschleiß 
für den Fall des instabilen Materials erbrachte. Aufgrund der geringen Martensitverfestigung 
zeigte sich eine wegen der verringerten Schneidkräfte und Kantenbelastung reduzierte Neigung 
zu Ausbrüchen und bis zu 10-fach höhere Standzeiten der Schneidwerkzeuge. [Nil96] 
2.2.7 Zusammenfassung der Verarbeitung nichtrostender Stähle 
Als Besonderheiten der umformtechnischen Verarbeitung nichtrostender Stähle müssen die 
Oberflächen der Platinen besonders z. B. durch Ziehfolien gegen Kaltverschweißen und Kratzer 
geschützt werden. Aufgrund der hohen Neigung zum Kaltverschweißen müssen die Werkzeug-
werkstoffe und Beschichtungen sowie Schmierstoffe eine saubere Trennung von Werkstück und 
Werkzeug gewährleisten. Durch die Temperaturabhängigkeit der Martensitbildung ermöglichen 
Werkzeugtemperierungen einerseits die Kontrolle unerwünschter Aufheizungseffekte bei Seri-
enprozessen und andererseits die Beeinflussung des Umformprozesses an sich. Aufgrund der 
hohen gewünschten Umformgrade werden Zwischenglühoperationen eingesetzt, für die weiteres 
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werkstoffkundliches Wissen nötig ist. Abschließend wurde gezeigt, dass auch Sekundärprozesse 
wie das Scherschneiden thermisch beeinflusst sind. 
2.3 Werkstoffmodellierung und Umformsimulation 
2.3.1 Stand der Simulationstechnik für austenitische nichtrostende Stähle 
Die Simulation wird nach VDI 3633 verstanden als „Verfahren zur Nachbildung eines Systems 
mit seinen dynamischen Prozessen in einem experimentierbaren Modell, um zu Erkenntnissen zu 
gelangen, die auf die Wirklichkeit übertragbar sind. Im weiteren Sinne wird unter Simulation das 
Vorbereiten, Durchführen und Auswerten gezielter Experimente mit einem Simulationsmodell 
verstanden.“ [V13]  
Das Konzept der Finite-Elemente-Methode (FEM) basiert auf der Unterteilung des Strukturvo-
lumens von komplexen Geometrien in Teilelemente, für die vereinfachte modellhafte Beschrei-
bungen gelten. Durch schrittweises Lösen des so entstandenen finiten Differentialgleichungssys-
tems wird eine Lösung erzeugt, die dem realen Verhalten sehr nahe kommt. Ein Finite-Elemente-
Programm besteht dabei grundsätzlich aus den Komponenten Pre-Prozessor, mithilfe dessen das 
Simulationsmodell aufgebaut wird, einem Programm, dass die Lösungsalgorithmen beinhaltet 
(Solver) und einem Post-Prozessor, mit dem die Auswertung der brechneten Größen erfolgt. Im 
nachfolgenden wird näher auf die thermischen Einflüsse und die in der Literatur bekannten 
Werkstoffmodelle für die dehnungsinduzierte Martensitbildung eingegangen. 
Modellierung thermischer Einflüsse in der Umformsimulation 
Die Modellierung von thermischen Einflüssen auf die Umformung von nichtrostenden Stählen 
mithilfe der FEM stellt spezielle Anforderungen an die Materialmodellierung und die Um-
formsimulation. Aufgrund der hohen Sensitivität der dehnungsinduzierten Martensitbildung von 
der Umformtemperatur muss neben der korrekten Modellierung des Werkstoffverhaltens eine 
weitere thermische Rechnung, die die während des Umformprozesses am Werkzeug auftretenden 
Temperaturen vorhersagt, parallel durchgeführt werden. Diese thermo-mechanisch gekoppelten 
Simulationen verbindet somit die errechneten Temperaturen mit dem mechanischen Materialver-
halten. Hierdurch ergibt sich die Problematik, dass sich neben Ungenauigkeiten in der Material-
modellierung mögliche weitere Fehler der thermischen Rechnung direkt auf das Werkstoffver-
halten auswirken. 
Nach Hora sind die wichtigsten thermischen Einflüsse im Verfestigungs-, Versagens- und Reib-
verhalten sowie im Wärmeübergang zu finden und müssen für eine korrekte Abbildung des Um-
formprozesses in der Umformsimulation berücksichtigt werden. In den heute eingesetzten FE-
Codes wie AutoForm und LS-Dyna lässt sich die Reibungszahl temperaturabhängig abbilden 
und durch die Modelle z. B. von Vogel oder Grübler darstellbar [Hor12]. Nach einer genaueren 
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simulativen Sensitivitätsanalyse einer Küchenspüle von Krauer hatten der Reibfaktor und die 
Werkzeugtemperatur auf die Prozessauslegung den relativ größten Einfluss [Kra10]. 
Neben den üblichen physikalischen und prozessabhängigen Parametern wie den mechanischen 
Kennwerten, der Bauteilgeometrie und des Prozesskinematik sind weitere temperaturabhängige 
Eingangsparameter für die Simulation notwendig. Zu nennen sind insbesondere [Gro11a]: 
- Wärmeausdehnungskoeffizient der Werkzeug- und Werkstückwerkstoffe 
- Taylor-Quinney-Faktoren zur Beschreibung entstehender Wärmemengen 
- spezifische Wärmekapazität der Werkzeug- und Werkstückwerkstoffe 
- Oberflächenkenngrößen (Rauigkeiten, Gleiteigenschaften) 
- Wärmeleitfähigkeit der Werkzeug- und Werkstückwerkstoffe 
- Wärmekapazitäten der Werkzeug- und Werkstückwerkstoffe 
- Kennwerte für die freie Konvektion (Grashof-, Prandtl-, Rayleigh-Zahl) 
Des Weiteren ist Wissen über die Randbedingungen wie Wärmesenken, Werkzeugtemperierung 
notwendig sowie geometrische Angaben hierfür notwendig.  
Thermisch gekoppelte Umformsimulationen sind beispielsweise auch beim Presshärten von Inte-
resse, um das Materialverhalten beim Einsatz von temperierten Werkzeugen korrekt abzubilden. 
Für die Modellierung der Wärmeübertragung und Wärmeleitung wird in den Werkzeugen in LS-
Dyna eine Überlagerung von Shell- und Volumenelementen verwendet. Die Wärmeübertragung 
vom Blech auf die Werkzeugoberfläche erfolgt über den thermischen Kontakt des Shell-
Elements, wohingegen die Wärmeleitung im Werkzeug über den thermischen Kontakt zwischen 
Shell-Element und Volumenelement erfolgt. Speziell für die Volumenelemente, die nur zur Be-
rechnung der Wärmeleitung und -speicherung verwendet werden, können deutlich geringere 
Netzgrößen angesetzt und die Rechenzeiten dadurch verkürzt werden. [Lor09] 
Thermo-mechanische Modellierung mehrstufiger Serien-Umformprozesse 
Die thermo-mechanisch gekoppelte Umformsimulation mit mehrstufigen Serienprozessen wird 
in der Literatur nur vereinzelt behandelt. Zusätzliche Herausforderungen sind die Modellierung 
der Werkzeugtemperaturen der einzelnen Stufen im Dauerlauf und die Werkstückabkühlung 
zwischen den Prozessschritten sowie der Wärmeverlust des erwärmten Bauteils in der Folgeope-
ration. Engels bildet mithilfe einer thermo-mechanisch gekoppelten Simulation einen mehrstufi-
gen Abstreckgleitprozess von Reinaluminium und einen Tiefziehvorgang von DP600 sowie 
AlMg3 mit dem Simulationssystem Abaqus ab. In einer Sensitivitätsanalyse zeigt sich der größte 
Einfluss bei den Parametern des Wärmeübergangs zwischen Werkzeugen und Platine. Eine ge-
naue experimentelle Bestimmung des Wärmeübergangs wird als Grundvoraussetzung für die 
thermische Simulation angesehen. Weitere wichtige Einflussfaktoren auf die sich im Platinenvo-
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lumen einstellenden Temperaturen sind der Taylor-Quinney-Faktor, die Fließkurvenextrapolati-
onsmethode und verschiedene Konvektionsparameter. Die für den mehrhubigen Umformprozess 
errechneten Temperaturen weichen im Vergleich zu durchgeführten Messungen stark ab, eine 
Vorhersage der Temperaturen für den stationären Bereich ergab sich aber nach Anpassung der 
Materialkennwerte hinreichend genau. Für die Vorhersage von Temperaturen für komplexe Ge-
ometrien eignet sich die thermomechanische Simulation aufgrund des hohen Aufwands nicht. 
[Gro11a] 
Modellierung von Temperaturverteilungen im Werkzeug 
Die einfachste Methode zur Abbildung von Werkzeugtemperierungen in thermischen Simulatio-
nen ist das Festlegen von Temperaturen an entsprechenden Werkzeugflächen [Lor09]. Die Leis-
tung des Temperiersystems wird dabei als unendlich groß angesehen. Fluidtemperierungen mit 
Öl oder Wasser führen unter Beachtung des Wärmeaustauschs zwischen Fluid und Werkzeug 
sowie der Fluiderwärmung zu deutlich genaueren Vorhersagen der Werkzeugtemperaturen und 
werden vermehrt zur Optimierung der Heizkanalpositionierung eingesetzt. [Neu11] 
2.3.2 Werkstoffmodelle für die dehnungsinduzierte Martensitbildung 
Beginnend mit den Untersuchungen von Angel [Ang54], die die Abhängigkeit der dehnungsin-
duzierten Martensitbildung von Temperatur und Austenitstabilität zeigten, wurden diverse Mo-
delle entwickelt, um diese Phasenumwandlung als auch ihren Effekt auf das Verfestigungsver-
halten zu beschreiben und für die Finite-Elemente-Methode (FEM) nutzbar zu machen. 
Es können vier Kategorien von Modellen zur Beschreibung der Martensitbildung unterschieden 
werden: Phänomenologische, Mikroskalen-, Multiskalen- und thermodynamisch konsistente 
Modelle. Phänomenologische Modelle sagen das Materialverhalten anhand experimentellen Be-
obachtungen voraus. Mikroskalenmodelle bilden das physikalische Verhalten der Phasentrans-
formation ab, wohingegen die Multiskalenmodelle die Mikrostrukur abbilden und mittels Homo-
genisierungstechniken in gröbere Skalen transferieren [Bru14]. Thermomechanisch konsistente 
Modelle sagen die Phasenumwandlung unter energetischen Gesichtspunkten voraus. Nachfol-
gend werden die wichtigsten Ansätze beschrieben. 
Modell nach Ludwigson und Berger 
Das von Ludwigson und Berger [Lud69] 1969 entwickelte phänomenologische Modell basiert 
auf der Annahme, dass sich die Martensitbildung durch bereits gebildetes Martensit verstärkt. 
Der Martensitgehalt lässt sich demnach in Abhängigkeit von der Dehnung berechnen mit:  
 = 1 +  ! "
  (2) 
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Dieser autokatalytische Effekt wird mit dem Exponentialfaktor B ausgedrückt, während der Fak-
tor A der Tatsache Rechnung trägt, dass bei geringeren Austenitanteilen weniger Martensit ge-
bildet wird. Obwohl der Temperatureinfluss auf die Martensitbildung bereits von Angel nachge-
wiesen wurde, wird er im Model nicht berücksichtigt. Tsuta et al. [Ram92] greifen diese Prob-
lemstellung auf und erweiterten das Modell von Ludwigson und Berger um den Temperaturein-
fluss basierend auf den Messungen von Angel: 
Beide Modellen von Ludwigson und Berger sowie Tsuta et al. konvergieren für ɛ→∞ zu einem 
Martensitgehalt von 100%, was bei den Messungen der Martensitgehalte insbesondere bei höhe-
ren Temperaturen nicht beobachtet werden konnte (vgl. Bild 8a). Die von Tsuta gefolgerte An-
nahme einer isothermen Umformung ist des Weiteren bei realen, nicht isothermen Umformpro-
zessen mit veränderlicher Temperatur nicht gültig. 
Modell nach Olsen und Cohen 
Olsen und Cohen [Ols75] beobachteten mithilfe der Rasterelektronenmikroskopie (REM) einen 
physikalischen Zusammenhang zwischen der Martensitbildungsrate und der Wahrscheinlichkeit, 
dass ein Martensitembryo an einer Scherbandkreuzung entsteht. Aufbauend auf den Versuchsda-
ten von Angel wurde ein Modell entwickelt, das auf den beiden physikalisch signifikanten, tem-
peraturabhängigen Parametern α und β sowie einer Konstanten n basiert: 
Der Parameter α beschreibt die dehnungsabhängige Entwicklung der Scherbandkreuzungen und 
ist hierüber temperaturabhängig. Der Parameter β beschreibt die Wahrscheinlichkeit der Entste-
hung von Scherbandkreuzungen und ist somit über deren chemische Triebkraft temperaturab-
hängig. Staudhammer et al. konnten mittels REM die Annahme bestätigen, dass die Scherband-
kreuzungen als Initiationspunkte der Martensitbildung zu betrachten sind. Die kritische Keimbil-
dung wird von der lokalen Temperatur und der Dehnung beeinflusst. Bei größeren Dehnungen 
wachsen die Embryos zusammen und führen aufgrund der blockadeartigen Morphologie zu grö-
ßeren Martensitanteilen. [Sta83] 
Axerinox-Modell und Modell von Galleé 
Das Modell von Axerinox [Pic04] beschreibt die Fließspannung als Summe der Verfestigung des 
Austenits und des Martensits in Form einer Mischungsregel zu: 
 = #1 + $ %& ' (
 !)
  (3) 
 = 1 − &* +, -./0123 (4) 
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Die Martensitbildungsfunktion 45´wird dabei in Abhängigkeit der Austenitstabilität angegeben, 
die Martensitbildungsgeschichte und Umformtemperatur aber gänzlich vernachlässigt. 
Im Modell von Galleé [Gal10] werden in unabhängigen Gesetzen das Verfestigungsverhalten der 
Martensit- sowie Austenitphase beschrieben und über eine Mischungsregel homogenisiert. Die 
Martensitanteile berechnen sich über das Modell von Shin et al. [Shi01], das auch die Art der 
Beanspruchung mitberücksichtigt. Die Kennwertaufnahme erfolgt durch aufwändige Zug- und 
Scherversuche. Der Einfluss der Temperatur wird in den Gleichungen nicht berücksichtigt. 
Modell nach Hänsel 
Basierend auf dem Modell von Tsuta et al. [Ram92] entwickelte Hänsel [Hän98] ein nichtiso-
thermes Werkstoffmodell, das den Temperatureinfluss und die Umformgeschichte korrekt be-
rücksichtigt. Hierzu muss die Martensitbildungsrate als Funktion der Temperatur T und dem 
bereits gebildeten Martensitgehalt VM vorliegen: 
Die Abhängigkeit der Martensitbildung von der Umformgeschichte wird durch die inkrementelle 
Formulierung abgebildet: 
Bei der Kaltumformung tritt keine thermisch induzierte Martensitbildung auf, weshalb aus: 
7897 = 0 folgt und sich Gleichung vereinfacht zu: 
Nach Einsetzen und Ableiten des Modells von Tsuta et al. aus Gleichung (3) ergaben sich keine 
guten Übereinstimmungen mit Experimenten. Analog zu Olsen und Cohen führte Hänsel einen 
temperaturabhängigen Term zur Beschreibung der Bildungswahrscheinlichkeit von Martensit-
keimen ein, der ein sprunghaftes Verhalten mithilfe einer Tangenshyperbolicus Funktion be-
schreibt. Des Weiteren wurde ein zusätzlicher Freiheitsgrad mit dem Parameter p zur Erhöhung 
des Einflusses des aktuellen Martensitgehalts eingeführt, sodass sich das Modell ergibt: 
;< = =1 − 45´>;<? + 45´;< (5) 
@@ = 4,  (6) 
@ = B@C@ BDEFGHI ∙ ∆ + B@@ BJDEFGHI ∙ ∆ (7) 
@ = B@C@ BDEFGHI ∙ ∆ (8) 
@@ = K &L M1 −  N
O!! PQ0,5STUℎ% + WX (9) 
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mit A, B, C, D, Q und p als Modellparameter. Die Martensitbildung setzt laut Hänsel erst ab ei-
nem von ihm festgelegten Schwellwert von ɛ0 ein und ist unterhalb dieses Wertes null. Für das 
Verfestigungsmodell wird die Gleichung von Hockett-Sherby [Hoc74] um den Einfluss der Ver-
festigungszunahme durch die dehnungsinduzierte Martensitbildung mit dem Faktor ∆;<Y→5 er-
weitert. Dieser wird als konstant angenommen. Somit ergibt sich das Verfestigungsgesetz nach 
Hänsel zu: 
worin 4 = Q1 − Z − 293X die Reduzierung der Fließspannung des Austenits (Warment-
festigung) mit berücksichtigt. Ein wesentlicher Vorteil des Modells ist die inkrementelle Be-
schreibung der Martensitbildung, die die Martensitbildungsgeschichte mitbetrachtet. Nachteile 
ist die große Zahl von Modellparametern, die eine aufwändige Bestimmung in nicht isothermen 
Zugversuchen notwendig machen. Heinemann griff diese Problematik auf und postulierte, dass 
für gängige Austenite die Parameter B, C, D und Q in Formel (9) zu konstanten Werten gesetzt 
werden können und eine ähnliche Vorhersagegenauigkeit des Modells nach Hänsel erreicht wird 
[Hei04]. 
Ein weiterer Nachteil des Hänsel-Modells ist, dass von ihm ein isotropes Werkstoffmodell zu-
grunde gelegt wird. Zudem ergeben sich für eine Modellanpassung bei in der Bestimmung der 
Martensitgehalte in nicht isothermen Zugversuchen bei Raumtemperatur bei stabileren Materia-
lien zu geringe Martensitgehalte. Zur Verbesserung der Datenbasis empfiehlt sich statt nichtiso-
thermer Zugversuche, diese isotherm in einer Klimakammer durchzuführen, um höhere Marten-
sitgehalte zu erreichen und die Anpassung zu erleichtern [Hor12]. Die Fließortbeschreibung 
YLD2000 nach Barlat et al. zeigt im Vergleich mit anderen Beschreibungen die beste Vorhersa-
gegenauigkeit [Kra10]. Validierungen der Modellbeschreibung anhand von Zugversuchen und 
einfachen Tiefziehteilen zeigten gute Übereinstimmungen der berechneten Martensitgehalte mit 
Messungen [Kra09]. 
Schedin et al. zeigen mithilfe des Hänsel-Modells und einem Fließort nach Barlat-Lian die gene-
relle Anwendbarkeit des Modells mit den FEM-Code LS-DYNA. Die Vorhersagegenauigkeit 
sowie die Parameterbestimmung müssen aber weiter stark verbessert werden [Sch06]. In Zug-
versuchen wird eine sprunghafte Martensitbildung beobachtet, die vom Modell nicht abgebildet 
wird.[Sch03] Die Vorhersagegenauigkeit des Modells an Realbauteilen aus dem Karosseriebau 
wird als annehmbar angesehen, zeigt aber zum Teil große Abweichungen bei den vorhergesagten 
Dehnungen [Sch08]. Aufgrund der thermo-mechanischen Kopplung wird ein detaillierteres Wis-
sen über die Wärmeübergänge und die daraus resultierenden errechneten Temperaturen gefor-
dert, um die Vorhersagegenauigkeit zu verbessern [Hil05]. 
;< = =K^_ − K^_ − ^_>& C`24 + ∆;<Y→5 (10)
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Modell nach Hallberg 
In den bisher vorgestellten Modellen wir der Einfluss der Temperatur über Parameter abgebildet, 
der erste Hauptsatz der Thermodynamik (Energieerhaltung) findet aber keine Anwendung. Im 
thermodynamisch konsistenten Modellansatz nach Hallberg [Hal07] wird die innere Energie 
mitbetrachtet. Ausgehend von solchen energetischen Betrachtungen müssen Phänomene wie 
Energiespeicherung durch Elastizität, Plastizität und Martensitbildung in Gleichungen berück-
sichtigt werden [Hal10]. Hierdurch ergeben sich komplexe Gleichungsstrukturen, weshalb hier 
auf eine Darstellung verzichtet wird. Die Anwendbarkeit des Modells ist in der FE-Simulation 
aufgrund der komplexen Parameterbestimmung sowie Implementierung für Blechumformpro-
zesses schwierig und erreicht nicht die Vorhersagegenauigkeit anderer Modelle [Lie14]. 
Übersicht über die Modelle der dehnungsinduzierten Martensitbildung 
Aus den beschriebenen Modellen zur Abbildung der dehnungsinduzierten Martensitbildung wur-
den im Laufe der Jahrzehnte zahlreiche weitere Modellbeschreibungen erstellt. Zu erwähnen 
sind neben dem Modell von Springfellow, das Dan et al. [Dan07] um die Abhängigkeit der Mar-
tensitbildung von der Dehnrate erweitern, auch das Modell von Groth, der die Martensitbildung 
in Verbindung mit der am Austenit geleisteten Umformarbeit bringt. Ein weiteres, auf der me-
chanischen Triebkraft der Martensitbildung basierendes Modell wird von Geijselaers beschrie-
ben [Gei13]. 
Die Abbildung des temperaturabhängigen plastischen Verhaltens von Austeniten kann verein-
facht auch durch eine direkte Abhängigkeit der Verfestigung von der Dehnrate, beispielsweise 
durch das Modell von Johnson-Cook erfolgen. Diese Vorgehensweise ignoriert zwar die vorhan-
denen Werkzeugtemperaturen und Umformgeschichte, führt aber bei einfachen Umformungen 
zu brauchbaren Ergebnissen [Li14]. Speziell für die Vorhersage der Rückfederung wurde ein 
starker Einfluss der Martensitbildung auf das Materialverhalten nachgewiesen [Gre04]; 
[Kuw09]. 
Weitere Ansätze passen bestehende Modelle auf spezielle Belastungsfälle an. Smaga et al be-
schreiben beispielsweise ein spezielles Modell zur Vorhersage des Martensitgehalts in Abhän-
gigkeit von der Amplitude einer zyklischer Belastung [Sma06]. Weilandt passt das Modell von 
Springub für 3D-Volumenelemente unter zyklischer Belastung an [Wei11]. Ein weiteres mikro-
mechanisches Modelle, das auf Basis der Mikrostruktur die Spannungen und Martensitbildung 
vorhersagen, wurde von Lani et al entwickelt [Lan07]. 
Weitere Modellvariationen ergeben sich durch Verwendung vorhandener Martensitbildungsmo-
delle und Kombination unterschiedlicher Beschreibungen der kinematischen Verfestigung und 
des Fließorts. Haushild et al. haben mit Simulationen von einfachen Rundnäpfen mit dem Model 
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von Shin, einer kinematischen Verfestigung nach Amstrong-Frederic sowie dem Fließort nach 
von Mises eine gute Vorhersage des plastischen Verhaltens sowie der kinematischen Verfesti-
gung erreicht [Hau09]. Manninen et al. erweitern die Simulationen um Beschreibungen der ki-
nematischen Verfestigung von Lemaitre und Chaboche und erreichen mit einer Mischung aus 
isotroper sowie linearer und nicht-linearer kinematischer Verfestigung eine deutlich verbesserte 
Vorhersagegenauigkeit des Rückfederungsverhaltens [Man09]; [Man04]. In weiteren Arbeiten 
wird mittels Experimenten die Abhängigkeit der kinematischen Verfestigung von der Auste-
nitstabilität nachgewiesen und ein neues, stabilitätsabhängiges Modell der isotrope Verfestigung 
auf Basis von Baltov und Sawczuk entwickelt [Man12]. 
Aus der Fülle an vorhandenen Modellen wurde im Rahmen dieser Arbeit eine Übersicht über die 
bekanntesten Ansätze erstellt und mehrere Modellfamilien identifiziert, die in Bild 19 über den 
Zeitverlauf aufgetragen sind. Neben den auf den Modellen von Olsen-Cohen und Ludwigson-
Berger basierenden Modellen sind mehrere thermodynamisch basierte Ansätze bekannt sowie 
die inkrementell formulierten Ansätze hervorgehoben. Trotz ausführlicher Recherche erhebt die-
se Übersicht keinen Anspruch auf Vollständigkeit. 
2.3.3 Zusammenfassung Werkstoffmodellierung und Umformsimulation 
Die Auswertung der Literatur hat gezeigt, dass für eine korrekte Modellierung der dehnungsin-
duzierten Martensitbildung in Austeniten Grundlagenwissen in Bezug auf thermische Einflüsse 
und Werkstoffverhalten benötigt wird. Für die thermische Rechnung spielen hierbei die Wärme-
kontaktübergänge eine entscheidende Rolle, die auch den Einfluss der Werkzeugtemperierung 
auf die in das Bauteil eingebrachte Temperaturniveaus beeinflussen. Eine korrekte Abbildung 
 
Bild 19: Übersicht über Werkstoffmodelle zur dehnungsinduzierten Martensitbildung 
1954 1964 1974 1984 1994 2004 2014
Ludwigson Berger; Cortes Tsuta Familie
Olsen Cohen Familie
thermodynamische basierte Modelle
sonstige Beschreibungen
inkrementelle Werkstoffformulierungen
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der thermischen Bedingungen in Umformwerkzeugen ist nur durch zeit- und ortsrichtige Berück-
sichtigung der Erwärmung der Werkzeuge über mehrere Hübe möglich. 
Sind die herrschenden Temperaturen im Werkzeug bekannt, wird ein Modell für die dehnungs-
induzierte Martensitbildung benötigt, das neben einer inkrementellen Beschreibung den Einfluss 
der Dehnung und Temperatur sowie der Austenitstabilität abbildet und in einfachen Versuchen 
bestimmt werden kann. Zudem ist in Abhängigkeit des Simulationszieles, beispielsweise zur 
Vorhersage der Rückfederung, die Miteinbeziehung einer verbesserten Beschreibung des Fließ-
ortes und die kinematische Verfestigung von Bedeutung. Neue Ansätze beschäftigen sich mit der 
Abbildung der dehnungs- und temperaturabhängigen Phasentransformation auf Gefügeebene und 
anschließender Homogenisierung in die makroskopische Ebene, sind aber zum jetzigen Stand für 
die Praxis nicht einsatzfähig. 
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3 Motivation, Zielsetzung und Vorgehensweise 
Die Umformung nichtrostender austenitischer Stähle verfügt über ein hohes Potenzial im Hin-
blick auf die Ausnutzung thermischer Einflüsse. Hierbei stehen nichtrostende austenitische Stäh-
le jedoch im Wettbewerb mit anderen Werkstoffgruppen und Umformverfahren. Aufgrund der 
hohen Anschaffungskosten müssen nichtrostende austenitische Stähle wesentliche Vorteile in 
Bezug auf ihre Umformbarkeit und resultierenden Bauteileigenschaften aufweisen. Die um-
formtechnische Herausforderung liegt dabei in der aktiven Verwertung der auf den Werkstoff 
wirkenden thermischen Einflüsse sowie lokalen Einstellung von Werkstoffeigenschaften in 
Bauteilen mithilfe des Umformprozesses. 
Die heute verfügbaren Untersuchungen zum Wärmeeinfluss auf das Kaltumformen nichtrosten-
der austenitischer Stahlbleche fokussieren sich auf den Einfluss der Wärme auf die dehnungsin-
duzierte Martensitbildung und die damit einhergehende Werkstoffmodellbildung für die FE-
Simulation. Hierbei wird primär auf den passiven Einfluss der Temperatur auf das Umformver-
halten eingegangen und eine Abbildung der thermischen Einflüsse angestrebt. In dieser Arbeit 
wird eine aktive Ausnutzung der thermischen Einflüsse mithilfe von umformtechnischen Metho-
den angestrebt mit dem Ziel lokal Festigkeitsangepasste Bauteile zu erzeugen und die Umform-
grenzen zu erweitern. 
In der Literatur wird übereinstimmend festgestellt, dass die Wärmeentstehung und -entwicklung 
in modernen mehrstufigen Umformprozessen von nichtrostenden, austenitischen Stählen einen 
entscheidenden Einfluss auf die Tribologie und das Werkstoffverhalten hat. Wichtige Einflüsse 
auf das Umformergebnis sind auch der Wärmehaushalt des Umformwerkzeuges, der ein tieferes 
Verständnis der Wärmeflüsse als auch -übergänge zwischen dem Bauteil und Umformwerkzeug 
erfordert sowie der Prozessablauf mit entsprechenden Sekundärprozessen wie dem Zwischen-
glühen oder Scherschneiden. Diese Einflüsse sind bis heute nicht vollständig erfasst und werden 
in der Praxis meist nur auf Basis von Erfahrungen verwertet. 
In industriellen Umformprozessen sind im Allgemeinen die Bauteilgeometrien und die Formän-
derungen durch die Sollgeometrie des Bauteils festgelegt und einzig die Temperatur und Werk-
stoffstabilität ist als die Martensitbildung beinflussende Größe zur weiteren Verbesserung des 
Prozesses veränderbar. Mittels Werkzeugtemperiersysteme kann Einfluss auf die Wärmeent-
wicklung ausgeübt werden, um das Umformergebnis gezielt zu beeinflussen. Diese erzeugten 
Temperaturfelder wirken sich wiederum auf die Tribologie und Werkstoffverhalten des Bauteils 
aus. Auch sind die Temperiersysteme im Regelfall nicht an die geometrischen Bedürfnisse ange-
passt und wirken nur global auf den Umformprozess. Heutige Temperaturregelsysteme basieren 
hauptsächlich auf Fluidkühlung und sind für kleine Flächen oder lokale Temperierungen nicht 
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geeignet. Aus diesem komplexen Zusammenspiel der einzelnen Wärmeeinflüsse ergeben sich 
zum Teil große Diskrepanzen bei der Voraussage von Umformergebnissen, beispielsweise durch 
die FEM (Finite Elemente Methode), aber auch bei der praktischen Auslegung solcher Umform-
prozesse. 
Es besteht somit ein wissenschaftliches Defizit in Bezug auf grundlegendem Wissen über die 
thermischen Einflüsse und Beeinflussungsmöglichkeiten bei der Umformung nichtrostender 
Stahlblechwerkstoffe. Zusammenfassend geht aus dem Stand der Technik hervor, dass die bishe-
rige Temperaturführung bei Umformprozessen von nichtrostendem austenitischen Stahl unzu-
reichend untersucht ist. Daraus resultiert folgende Hauptthese und Zielsetzung dieser Arbeit: 
Die Ausnutzung des Wärmeeinflusses bei der Umformung nichtrostender Stähle durch Tem-
peraturführung ermöglicht eine gezielte Verbesserung des Umformprozesses und lokale Ein-
stellung der Bauteileigenschaften. 
Bild 20 fasst die Problemstellungen und Zielsetzungen zusammen und stellt sie in Zusammen-
hang mit den gewählten Lösungsansätzen dar. Die Abschnitte der Arbeit gliedern sich dabei in 
Untersuchungen des Werkstoffs, des Werkzeugs, der Tribologie und des Prozesses. 
Für die Untersuchungen der thermischen Einflüsse auf das Werkstoffverhalten und die deh-
nungsinduzierte Martensitbildung bei nichtrostenden austenitischen Stählen werden in Rahmen 
dieser Arbeit folgende wissenschaftliche Fragestellungen beantwortet: 
• Wie wirkt sich die dehnungsinduzierte Martensitbildung auf das Werkstoffverhalten aus?  
• Wie wirkt sich die Legierungszusammensetzung (Austenitstabilität) auf das Umformver-
halten aus? Kann diese in die Werkstoffmodellierung miteinbezogen werden? 
 
Bild 20: Übersicht über die Arbeitsabschnitte und Lösungsansätze in dieser Arbeit 
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• Wie beeinträchtigt die Temperatur die Versagensgrenzen? 
• Können Martensitgehalte und Werkstoffeigenschaften mithilfe von Zwischenglühopera-
tionen gezielt eingestellt werden? 
Im Bereich der Tribologie und Umformwerkzeuge werden die Auswirkungen der Temperatur 
auf Schmierstoffe und Ziehfolien sowie auftretende Temperaturfelder bezüglich entstehender 
Serienpressprozesse analysiert. Hierbei sind folgende wissenschaftliche Fragestellungen zu lö-
sen: 
• Inwiefern beeinflusst die Temperatur das tribologische System (Schmierstoff, Ziehfolie)? 
• Welche Temperaturen treten in Serienpressprozessen auf? 
• Wie kann mithilfe des Kontaktwärmeübergangs die Temperaturleitung im Werkzeug be-
einflusst werden? 
• Kann mittels gezielter Temperaturführung das Scherschneiden von austenitischen nicht-
rostenden Stählen verbessert werden? 
In Kapitel 5 werden anhand der gewonnenen Erkenntnisse Prozessverbesserungen durch ge-
zielte lokale Werkzeugtemperierung und Wärmebehandlung verfolgt. Ein wesentlicher As-
pekt stellt hierbei die lokale, geometrieangepassten Temperatur und Prozessoptimierung dar, 
wofür auch eine neuartige elektrische Werkzeugtemperierung entwickelt wird. Untersuchungen 
zum lokalen, induktiven Zwischenglühen von Bauteilen schließen diese Arbeiten ab. Im ab-
schließendem Kapitel 6 soll die Leistungsfähigkeit heutiger Simulationstechniken untersucht und 
die Wärmeentstehung in Serienprozessen simulativ abgebildet werden. Hierbei bildet das Mit-
einbeziehen der Austenitstabilität in eine Werkstoffmodellierung der dehnungsinduzierten Mar-
tensitbildung ein wesentlichen Ziel. 
Das primäre Ziel dieser Arbeit besteht schließlich darin, die formulierte Hauptthese zu bestäti-
gen. Sofern diese These bestätigt werden kann, ergibt sich einen Umformvorgang, bei dem das 
Temperaturmanagement von Platine und Umformwerkzeug zum bestmöglichen Umformergeb-
nis in Form von lokal angepassten Bauteileigenschaften führt. 
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4 Untersuchungen zur Wärmeentstehung und zum -einfluss bei der 
Umformung nichtrostender Stähle 
4.1 Wärmeeinfluss auf die Werkstoffeigenschaften 
Zur Untersuchung des Temperatureinflusses auf die Werkstoffeigenschaften von metastabilen 
austenitischen Stählen muss eine grundlegende experimentell gewonnene Datenbasis vorhanden 
sein. Die dehnungsinduzierte Martensitbildung wird deswegen zunächst in nichtisothermen Zug-
versuchen mit Martensit und Temperaturmessung für den austenitischen Werkstoff 1.4301 unter 
0°, 45° und 90° zur Walzrichtung erfasst. Die so entstehenden Zusammenhänge zwischen Mar-
tensitbildung, Temperaturentwicklung und Plastizität des Werkstoffs dienen als Eingangspara-
meter für weiterführende Modellierungen. Anschließend wird in analogen Versuchen der Ein-
fluss der chemischen Zusammensetzung (Austenitstabilität) anhand von 5 unterschiedlichen 
Ausführungen auf den Werkstoff untersucht. 
Die Versagensgrenzen werden in temperierten Nakajima-Versuchen erfasst und den gemessenen 
Martensitgehalten gegenübergestellt. Abschließend wird der Einfluss von Wärmebehandlungen 
auf den Werkstoff in grundlegenden uniaxialen Zugversuchen mithilfe einer Induktionsanlage 
untersucht. Diese Ergebnisse dienen als Basis für die in Kapitel 5 genauer beschriebenen Tief-
ziehversuche. Anhand dieser Ergebnisse wird ein umfassendes Bild des Verfestigungsverhaltens, 
des Versagens und der Werkstoffeigenschaften im geglühten Zustand gewonnen. 
4.1.1 Nichtisotherme Zugversuche mit Martensit- und Temperaturmessung 
Versuchsdurchführung 
Die Zugversuche wurden an der Zugprüfmaschine Roell & Korthaus RKM 100/ 20 des Instituts 
für Umformtechnik der Universität Stuttgart am Werkstoff 1.4301e (siehe Anhang 8.1) durchge-
führt. Die Probenpräparation erfolgt nach DIN ISO 10002 [DIN01] durch Fräsen und Schlichten 
der Probengeometrie aus den gelieferten Blechen. Neben den durch die Zugprüfmaschinen auf-
genommenen Werten für Kraft und Weg, aus denen Dehnung und Fließspannung berechnet wer-
den, ist die zeitgleiche Messung des Martensitgehalts und der Temperatur mit einer Versuchsan-
ordnung analog zu Hänsel [Hän98] notwendig. 
Die lokale Probentemperatur wurde optisch mittels Pyrometer oder Wärmebildkamera gemessen. 
Die Proben wurden entweder einseitig schwarz lackiert oder anhand von Thermoelementen über 
den Emissionsfaktor vor und nach dem Versuch kalibriert. Mit dem Pyrometer erfolgt eine punk-
tuelle Messung, wohingegen die Temperatur bei der Messung mittels Wärmebildkamera über 
eine Fläche gemittelt wird, siehe Bild 21. 
66 4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 
 
Die Messung des Martensitgehalts erfolgt mithilfe des Feritscopes FMP30 (Fa. Fischer), das 
durch ein Gummiband kontinuierlich an die Probe gedrückt wird, wodurch auch das Verrutschen 
der Sonde bei zunehmender Dehnung der Probe unterbunden wird. Bild 22 zeigt den Versuchs-
aufbau mit Feritscopesonde und zurückgefahrenen Längs- und Querkontraktionsmessern. 
Die Versuche werden bei den Umformgeschwindigkeiten ε&＝0,01 s-1, ε&＝0,005 s-1 und  
ε&＝0,002 s-1 für den Versuchswerkstoff 1.4301 durchgeführt, um durch die höheren Probentem-
peraturen unterschiedliche Martensitgehalte zu erhalten. Des Weiteren werden die Versuche bei 
0°, 45° und 90° zur Walzrichtung durchgeführt. Die Kopplung der Daten bestehend aus den Sig-
nalen Kraft/Weg der Zugprüfmaschine, dem Feritscopesignal und der Temperaturaufzeichnung 
wurden einzeln erfasst und mussten anhand der Messzeit miteinander synchronisiert werden. 
Messung des Martensitgehalts mittels Feritscope 
Das Feritscope FMP30 wurde ursprünglich zur Detektion von Ferritgehalten in Austeniten ent-
wickelt. Über eine Erregerspule wird ein Magnetfeld im Prüfobjekt induziert und mittels einer 
Messspule die Magnetisierbarkeit des Materials ausgegeben, weshalb der am Gerät angezeigte 
                                                  
Bild 21: Thermografische Messung der Temperatur in den Zugproben a) zu Beginn und b) am 
Ende des Versuchs 
           
Bild 22: a) Versuchsaufbau der in-situ Messung von Martensitentwicklung und Probentempera-
tur b) Feritscope FMP30 mit Messsonde 
a) b) 
b) a) 
Probe 
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Ferritwert nicht dem Martensitanteil entspricht und mittels eines Umrechnungsfaktors korrigiert 
werden muss. die Fa. Fischer empfiehlt zudem die Korrektur der Probenkrümmung, des Blechdi-
ckeneinflusses und der Oberflächenrauheit. Aufgrund der Streuung der Wirbelströme wird daher 
von einer Messung an Bauteilkanten abgeraten [Hel09]. Des Weiteren ist bei unter Spannung 
stehenden Proben der Villari-Effekt zu beachten. Beim uniaxialen Zugversuch können die Pro-
benkrümmung und der Einfluss der Oberfläche vernachlässigt werden. Es ergibt sich somit fol-
gende Vorgehensweise bei der Berechnung der tatsächlichen Martensitanteile: 
(1) Umrechnungsfaktor zwischen Feritscopeanzeige und wahrem α’-Martensitgehalt: 
Zur Vereinfachung der Berechnung des wahren Martensitgehaltes empfiehlt die Fischer einen 
konstanten Umrechnungsfaktor von 1,7, der auf Messungen von Hünike [Hün04] basiert. Ver-
schiedene Autoren haben anhand von Messungen mit Röntgendiffraktometern nichtlineare Zu-
sammenhänge zwischen dem Feritscopewert und dem wahren Martensitgehalt aufgezeigt. Eine 
Zusammenfassung der unterschiedlichen Umrechnungskurven zeigt Bild 23. In der Arbeit von 
Greisert [Gre04] wurden die Kalibrierkurven durch Abgleich mit röntgenografischen Untersu-
chungen auf elektropolierten Oberflächen erstellt und es wurde nachgewiesen, dass die durch das 
Kaltwalzen entstehenden oberflächennahen Schichten das Messergebnis verfälschen. Der genaue 
Korrekturwert ist für die Werkstoffmodellierung nicht von Bedeutung, solange ein annähernd 
linearer Zusammenhang zwischen Messwerten und Martensitgehalten angenommen werden 
kann. Im weiteren wird deshalb der Korrekturwert von 1,7 nach Fischer verwendet. 
(2) Der Villari-Effekt beschreibt den Einfluss der mechanischen Spannung auf die magnetischen 
Eigenschaften des Stahls. Der Korrekturfaktor kv kann berechnet werden durch [Hän98]: 
 
Bild 23: Kalibrierkurven der Martensitanteile unterschiedlicher Autoren für das Feritscope 
;a = bc  (11)
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σ
MV  ist der angezeigte Martensitgehalt während des Tests und 
0
MV  der nach Entlastung gemesse-
ne Gehalt. In Bild 24 sind die errechneten Korrekturfaktoren über der Spannung bis 350 MPa für 
die drei unterschiedlichen Walzrichtungen aufgetragen. Eine Abhängigkeit des Faktors von der 
Walzrichtung konnte festgestellt werden, sodass sich bei 0° und 45° zur Walzrichtung eher posi-
tive Faktoren ergeben und bei 90° annähernd kein Villari-Effekt gemessen wurde. Der Effekt 
ruft im vorliegenden Fall nur einen Fehler von +/-1,5% hervor. 
(3) Der Blechdickeneinfluss η kann entweder durch die Tabellen von Fa. Fischer [Hel09] oder 
durch die Gleichung von Hänsel korrigiert werden: 
In Gleichung 13 stehen a0=0,10435 und a1=0,01976 für konstante Werte. Anzumerken ist, dass 
die Blechdicke s während des Versuchs nicht konstant ist und sich bei 0,79 mm dickem Blech 
auf ca. 0,65 mm reduziert. Der tatsächliche Martensitgehalt berechnet sich mittels Gleichung 12 
und 13: 
Neben dem Korrekturfaktor, der Blechdicke und dem Villari-Effekt sind noch die Messstreuung 
und der magnetische Anteil im Anlieferungszustand als Einflussfaktoren auf die Feritscopemes-
sung zu nennen.  
Der im Anlieferungszustand vorhandene magnetische Anteil, der auf δ-Ferritpartikel zurückzu-
führen ist und bei Werten um 0,2% liegt, wurde in diesen Berechnungen nicht berücksichtigt. 
Erstens ist er nicht vom durch das Kaltwalzen entstandenem oberflächennahen Martensit zu un-
terscheiden und zweitens weist das Feritscope bei Messungen unterhalb 1% seine Messungenau-
igkeit auf.  
 
Bild 24: Villari-Effekt beim untersuchten Material 1.4301 bis 350 MPa in Abhängigkeit der Walz-
richtung 
d = 1 + Tc − T − eUff  (12)
 = b d;a (13)
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Die Messstreuung einzelner Messungen ergab sich in allen Versuchen als hoch mit bis zu  
+/- 18%. Dies lässt sich auf die punktuelle Messung zurückführen, da das gebildete Martensit 
nicht homogen im Gefüge vorliegt. Einzelmessungen wurden aus diesem Grund 3-5 mal wieder-
holt und entsprechend abweichende Kurven nicht in die Auswertung mit einbezogen. 
Ergebnisse der Zugversuche 
Bild 25a zeigt den Verlauf der Fließkurven für die unterschiedlichen Ziehgeschwindigkeiten von 
0,01 1/s, 0,005 1/s und 0,002 1/s des austenitischen nichtrostenden Stahles 1.4301e. Die Ge-
schwindigkeiten sind anhand der Untersuchungen von Hänsel so gewählt, dass Unterschiede im 
Bereich des Prozessfensters der Kaltumformung von Raumtemperatur (RT) bis 60°C entstehen, 
im vorliegenden Fall treten aber aufgrund größerer Wärmeableitung und langen Prüfzeiten von 
über 12 Minuten pro Versuch in den Spannzangen geringere Temperaturen auf. Des Weiteren 
müssen die Ziehgeschwindigkeiten auch auf die Austenitstabilität des zu prüfenden Werkstoffes 
angepasst sein und bei temperatursensibleren Werkstoffen geringer ausfallen. 
Die unterschiedlichen Ziehgeschwindigkeiten wirken sich direkt auf die in Bild 25b erzielten 
Temperaturen aus und erzeugen eine Temperaturdifferenz von ca. 5°C. Analog zum in Kapi-
tel 2.1.4 dargestellten Verhalten koppelt die erhöhte Temperatur zurück und unterdrückt die 
Martensitbildung, wodurch eine geringere Bruchdehnung von ca. 8% und erhöhte Festigkeit von 
ca. 100 MPa  resultiert. Ein wesentlicher Effekt auf die Fließkurven ist erst ab einer Dehnung 
von ca. 20% festzustellen, da die Martensitbildung erst bei diesem Martensitgehalt einsetzt, siehe 
Bild 26.  
Die Messergebnisse der Martensitentwicklung des 1.4301e zeigt Bild 26 in Abhängigkeit von 
der Walzrichtung. Trotz der kleinen Temperaturdifferenzen konnte eine große Differenzierung 
bei Martensitgehalten von ca. 15 bis 30% erreicht werden, wobei diese erst bei höherer Dehnung 
relevant wird. Die Martensitbildungsbeginn liegt für unterschiedliche Ziehgeschwindigkeiten 
nicht immer auf dem gleichen Wert, wie von Hänsel angenommen, sondern variiert zwischen 
 
Bild 25: a) Fließkurven des 1.4301e und  b) gemessene Temperaturverläufe für drei unter-
schiedliche Ziehgeschwindigkeiten  
b) a) 
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16,8% für ε = 0,01 und 20,8% für ε = 0.002 und lässt den Schluss zu, dass auch dieser Wert ab-
hängig von der Prüftemperatur ist. 
Der maximal gebildete Martensitanteil sinkt von 0° auf 45° geringfügig ab und steigt bei 90° zur 
Walzrichtung im Durchschnitt um ca. 5% an. Eine Abhängigkeit der Martensitbildung von der 
Walzrichtung kann deshalb nicht vollständig ausgeschlossen werden. Die Fließkurven und Tem-
peraturen zeigen für die weiteren geprüften Walzrichtungen ein analoges Verhalten, womit der 
Einfluss der Martensitunterschiede auf das Verfestigungsverhalten kaum messbar nachzuweisen 
ist.  
Es ist festzuhalten, dass die Erfassung der mechanischen Kennwerte im relevanten Temperatur-
bereich von Raumtemperatur (RT) bis 140°C nur mit sehr hohen Geschwindigkeitsdifferenzen 
mithilfe von nichtisothermen Zugversuchen abzudecken ist. Höhere Temperaturen führen aber 
wieder zu einer proportionalen Martensitunterdrückung und sind damit nicht für für die weitere 
Modellierung geeignet. Ähnliches stellt auch Krauer fest und empfiehlt daher isotherme Zugver-
suche unterhalb von RT zur Parameterbestimmung. Alle weiteren Versuche zur Bestimmung 
folgen den in diesem Kapitel dargestellten Mess- und Auswerteprinzipien. 
4.1.2 Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die Metastabilität austenitischer 
Stähle 
In der in diesem Kapitel beschriebenen Ausführungsanalyse des Werkstoffs 1.4301 wird unter-
sucht, wie sich Schwankungen der Legierungszusammensetzung bzw. der Austenitstabilität auf 
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs und auf die Martensitbildung auswirken. Dies er-
folgt hier vor dem Hintergrund des Temperatureinflusses auf die dehnungsinduzierte Martensit-
bildung und der Vorhersagegenauigkeit sowie Gültigkeit entsprechender Modelle. Die Vorgaben 
der chemischen Legierungszusammensetzung laut EN 10088 deckt große Bereiche ab, obwohl in 
Bild 26: Entwicklung des Martensitgehalts über der Dehnung für 1.4301e in Abhängigkeit von 
der Umformgeschwindigkeit in [1/s] und Walzrichtung 
a) c) b) 
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der Stahlherstellung die Legierungszusammensetzung sehr exakt eingestellt werden kann, siehe 
Tabelle 4.  
Tabelle 4: Vorgaben der chemischen Zusammensetzung der Güte 1.4301 nach DIN EN 10088 
[DIN12] 
C Si Mn P S Cr Ni N Mo, Cu 
≤ 0,07 ≤ 1,0 ≤ 2,0 ≤ 0,045 ≤ 0,015 17,5-19,5 8,0-10,5 ≤0,1 - 
Die sich durch Variation der Legierungszusätze innerhalb derselben Güte ergebenden Ausfüh-
rungen unterscheiden sich maßgeblich in ihrer Austenitstabilität und somit auch in ihrer Sensibi-
lität gegenüber thermischen Einflüssen. Das Spektrum ist dabei als sehr groß anzusehen, allein 
die Variation des Nickelgehalts von 8-10,5% in Kombination mit dem Kohlenstoffgehalt ergibt 
eine Schwankungsbreite von über 100°C in Bezug auf das Niveau der Md30-Temperatur nach 
Nohara 1977 (vgl. Tabelle 2).  
Für die Untersuchungen wurden 5 verschiedene Ausführungen innerhalb der Güte 1.4301 aus-
gewählt, die sich in der chemischen Zusammensetzung nur geringfügig unterscheiden (siehe 
Anhang 8.1), aber einen typischen Streubereich von in der Blechumformung verwendetem 
1.4301 repräsentieren. Die größten Unterschiede zeigen sich beim Kohlenstoffanteil zwischen 
1.4301a von 0,046% und 1.4301e von 0,022% sowie im Nickelgehalt von 9,04% für 1.4301a 
und 8,07% für 1.4301b. Mithilfe der Formel nach Nohara ergibt sich über die chemische Zu-
sammensetzung und Korngröße ein Spektrum der Md30-Temperatur von -11,4°C bis 2,6°C (vgl. 
Tabelle 5). Die chemische Zusammensetzung muss sehr genau und vollständig bekannt sein, 
speziell bei Elementen wie Kohlenstoff, Stickstoff, Nickel und Niob, die sich stark auf die Aus-
tenitstabilität auswirken. 
Tabelle 5: Mechanische Kennwerte sowie errechnete Md30-Temperaturen und der Ausführun-
gen 1.4301 laut Prüfzeugnis 
Ausführung 
Dicke 
[mm] 
Rp0,2 
[MPA] 
Rm 
[MPA] 
Ag 
[%] 
Härte 
[HV10] 
Korngröße 
(ASTM) 
Md30-
Temperatur 
1.4301a 0,760 262 645 55,4 161 8,7 -11,4 
1.4301b 0,998 282 638 51,1 171 8,6 -9,5 
1.4301c 0,990 287 626 53,0 174 8,5 -6,8 
1.4301d 0,806 306 643 49,2 180 8,6 -3,6 
1.4301e 0,776 306 649 49,1 175 8,6 2,6 
Für diese Ausführungsanalyse wurden die gleichen Messgeräte, d.h. Zugprüfmaschine, Feritsco-
pe und Pyrometer (vgl. Kapitel 4.1.1) verwendet. Die Präparation der Proben erfolgte nach DIN 
ISO 10002 durch Fräsen und anschließendes Entgraten und Polieren der Kanten mit Stahlwolle. 
Insgesamt wurden für die 5 unterschiedlichen Ausführungen und für die Walzrichtungen 0°, 45° 
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und 90° jeweils drei gültige Versuche bei konstanter Ziehgeschwindigkeit nach DIN durchge-
führt. 
Analyse der Md30-Modellbeschreibungen nach Angel [Ang54] und Nohara [Bec86b] 
Von den in Kapitel 2.1.4 beschriebenen Formeln zur Berechnung der Md30-Temperatur haben 
sich in der Praxis die Formeln von Angel und Nohara bewährt. Die Formel nach Nohara berück-
sichtigt zusätzlich zu den in der Formel von Angel genannten Legierungselementen auch die 
Elemente Kupfer und Niob sowie den Einfluss der Korngröße auf die Martensitbildung. Die er-
rechneten Md30-Temperaturniveaus nach Nohara und Angel sind für die untersuchten Ausfüh-
rungen des 1.4301 über den in den Versuchen gemessenen maximalen Martensitgehalt aufgetra-
gen, siehe Bild 27. Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung der Messwerte mit den Werten von 
Nohara und eine Sortierung der Stabilität der Ausführungen von 1.4301 a-e. Im Vergleich dazu 
werden mit der Formel nach Angel deutlich erhöhte Werte errechnet, die auch qualitativ nicht 
mit den Messungen und den Werten von Nohara korrelieren, siehe Bild 27. 
Die untersuchten Ausführungen 1.4301 b-e weisen in ihrem Nickelgehalt lediglich Unterschiede 
von 0,1% auf. Die Differenzen in den Md30-Temperaturen ergeben sich somit durch die stark auf 
die Austenitstabilität wirkenden Kohlenstoff-, Stickstoff-, Kupfer- und Niobanteile. Die in älterer 
Literatur vorherrschende Meinung, dass die Bildung von Martensit hauptsächlich vom Nickel-
gehalt abhängt, kann somit klar verneint werden. Aufgrund der hier gewonnenen Erkenntnisse 
wird deshalb in Weiteren die Formel nach Nohara als relativ bestes Austenitstabilitätskriterium 
verwendet. 
Mechanische Eigenschaften in Abhängigkeit von den Legierungsbestandteilen 
 
Bild 27: Qualitativer Vergleich der Md30-Temperaturen von Nohara und Angel mit der tatsächlich 
gemessenen Martensitbildung 
4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 73 
 
Die in den Zugversuchen ermittelten Kennwerte für Streckgrenze und Zugfestigkeit nehmen in-
nerhalb der geprüften Ausführungen um ca. 60 MPa  mit steigender Md30-Temperatur zu. 
Gleichzeitig kann ein Abfallen der Gleichmaßdehnung Ag um 4,4% und der Bruchdehnung A80 
um 5% beobachtet werden. In Bild 28a sind die mechanischen Kennwerte über den maximalen 
Feritscopemesswerten aufgetragen und zeigen eine lineare Abhängigkeit der mechanischen 
Kennwerte vom Martensitgehalt, wobei die Festigkeit mit zunehmendem Martensit zunimmt und 
die erreichbaren Dehnungen abnehmen. Die lineare Abhängigkeit ist jedoch auf den relativ klei-
nen untersuchten Bereich der Austenitstabilität zurückzuführen (vgl. Dehnungsanomalie bei 
TRIP-Stählen; Bild 7) dieser Werkstoffgüte. 
Obwohl die unterschiedlichen Ausführungen von 1.4301 in dieser Arbeit starke Differenzen von 
bis zu 300% Martensitgehalt aufweisen, ergibt sich eine scheinbar relativ geringe Abhängigkeit 
der Gleichmaßdehnung vom Martensitgehalt. Dies festigt die Ansicht, dass die absoluten Mar-
tensitgehalte auf die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe zwar signifikanten Einfluss 
haben, die Martensitbildungsrate ist jedoch von übergeordneter Bedeutung. 
Werden die mechanischen Kennwerte über den anhand der chemischen Zusammensetzung mit 
der Formel von Nohara errechneten Md30-Temperaturen aufgetragen, so ergibt sich ein analoges 
Verhalten, siehe Bild 28b. Die Zugfestigkeit und Streckgrenze steigt mit zunehmender Md30-
Temperatur an und die Gleichmaß- und Bruchdehnung nimmt gleichzeitig ab. Im Detail können 
durchaus Unterschiede zwischen den beiden Darstellungen festgestellt werden, wobei:  
1. die Messstreuung bei den gemessenen Dehnungen von +/-2% und Spannungen von +/- 
3 MPa  beachtet werden muss und  
 
Bild 28: Mittels uniaxialer Zugversuche gemessene mechanische Kennwerte der untersuchten 
Stähle 1.4301 a-e bei 0° zur Walzrichtung a) über der maximal gemessenen Feritsco-
peanzeige b) über der nach Nohara errechneten Md30-Temperatur 
b) a) 
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2. die errechneten Md30-Temperaturen von der Genauigkeit der im Prüfzeugnis angegebenen 
Werte und der ermittelten Korngröße abhängt.  
Die im Prüfzeugnis angegebene Korngröße bezieht sich auf Durchschnittswerte am Coilanfang 
und variiert in Realität über der Coillänge. Die Versuche bei 45° und 90° zur Walzrichtung zei-
gen analoge Ergebnisse wie die hier dargestellten Werte unter 0° zur Walzrichtung und sind des-
halb nicht explizit aufgeführt. 
Anhand der gewonnenen Ergebnisse kann festgehalten werden, dass selbst kleine Unterschiede 
der Md30-Temperatur von wenigen °C, im vorliegenden Fall innerhalb von nur 14°C, sich direkt 
auf die mechanischen Eigenschaften der Stähle auswirken. Innerhalb des hier untersuchten Be-
reichs der Austenitstabilität kann ein annähernd linearer Zusammenhang zwischen den mechani-
schen Eigenschaften und der Md30-Temperatur ermittelt werden. Die mechanischen Kennwerte 
zeigen auch analog zu den gemessenen Martensitgehalten eine lineare Abhängigkeit. Die Md30-
Temperatur ist somit proportional zum gemessenen maximalen Martensitgehalt und steht in di-
rektem Zusammenhang mit den erzielbaren plastischen Eigenschaften. Somit eignet sich die 
Md30-Temperatur auch zur direkten Vorhersage der auftretenden Martensitanteile und des plasti-
schen Materialverhaltens. 
Messung von Martensit- und Temperaturverläufen 
Bild 29 zeigt die zeitlichen Verläufe des Martensitgehalts und der Temperatur, bei je drei durch-
geführten gültigen Versuchen. Eine Umrechnung zwischen Feritscopeanzeige und wahrem α’-
Martensitgehalt wird nicht durchgeführt, da die Werte nur als Vergleichswerte dienen und von 
einem linearem Zusammenhang zwischen dem Feritscopewert und dem Martensitgehalt ausge-
gangen wird. Die Temperatur dient zur Überwachung der thermischen Randbedingungen und 
zeigt bei allen Ausführungen einen moderaten linearen Anstieg von 22-23°C auf 30-35°C. 
Die leicht abweichenden Temperaturverläufe gegen Ende der Versuche lassen sich auf die punk-
tuelle Messung mit den Pyrometer zurückführen, die in Abhängigkeit von der Einschnürung des 
Materials örtlich unterschiedliche Temperaturen erfasst. Anhand der Verläufe ergeben sich an-
nähernd konstante, isotherme Versuchsbedingungen und es kann davon ausgegangen werden, 
dass die gemessenen Differenzen in den Martensitgehalten direkt auf die Legierungszusammen-
setzung zurückführbar sind.  
Die gemessenen Verläufe der Feritscopeanzeige über der Dehnung zeigen, dass die Legierungs-
zusammensetzung und damit die Austenitstabilität die Martensitbildung erheblich beeinflusst. 
Die Martensitbildung setzt erst nach einer bestimmten Zeit ein, folgt anschließend einem expo-
nentiellen Verlauf und geht dann in ein degressives Verhalten über. Der degressive Verlauf ge-
gen Ende der Versuche ist bei den stabileren Ausführungen geringer ausgeprägt. 
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Werden die Messwerte über der Dehnung aufgetragen, ergibt sich eine Anordnung wie in Bild 
30a. Die Feritscopewerte sind zu Beginn der Messung in der ungedehnten Platine nicht konstant, 
sondern sortieren sich grob in Abhängigkeit von der Austenitstabilität, siehe Bild 30b. Eine Aus-
sage, ob sich die anfänglich gemessenen magnetischen Anteile auf im Stahlherstellungsprozess 
entstandenen Martensit oder δ-Ferrit zurückführen lassen, ist aufgrund der gleichen magneti-
schen Eigenschaften dieser Phasen nicht möglich. 
Ausgehend von diesen Startwerten wurde das Einsetzen der Martensitbildung untersucht. Die 
Dehnung bei Einsetzen der Martensitbildung wurde definiert als jener Wert, der sich bei dem 
Überschreiten des Feritscopestartwertes von mehr als 0,1% ergibt. Es resultiert somit eine den 
Feritscopestartwerten gegenläufige Sortierung des Einsetzens der Martensitbildung (Bild 30b) 
mit Werten um 12% für die stabilste Güte 1.4301a und um 8% für die instabilste Güte 1.4301d-e.  
 
Bild 29: Ermittelte Temperatur- und Feritscopeverläufe über der Zeit der untersuchten Ausfüh-
rungen mit Angabe der Md30-Temperaturen nach Nohara a) 1.4301e b) 1.4301d c) 
1.4301c d) 1.4301b e) 1.4301a 
0
1
2
3
4
5
6
7
8
0
10
20
30
40
0 50 100
Fe
rit
sc
o
pe
an
ze
ig
e 
[%
]
Te
m
pe
ra
tu
r 
[°C
]
Zeit [s]
0
1
2
3
4
5
6
7
8
0
10
20
30
40
50
0 50 100
Fe
rit
sc
o
pe
an
ze
ig
e 
[%
]
Te
m
pe
ra
tu
r 
[°C
]
Zeit [s]
0
1
2
3
4
5
6
7
8
0
10
20
30
40
0 50 100 F
er
its
co
pe
an
ze
ig
e 
[%
]
Te
m
pe
ra
tu
r 
[°C
]
Zeit [s]
0
1
2
3
4
5
6
7
8
0
10
20
30
40
0 50 100
Fe
rit
sc
o
pe
an
ze
ig
e 
[%
]
Te
m
pe
ra
tu
r 
[°C
]
Zeit [s]
0
1
2
3
4
5
6
7
8
0
10
20
30
40
0 50 100 F
er
its
co
pe
an
ze
ig
e 
[%
]
Te
m
pe
ra
tu
r 
[ °C
]
Zeit [s]
Md30 2,6°C
Md30 -6,8°C Md30 -9,5°C
Md30 -11,4°C
Md30 -3,6°Cb) a) 
d) c) 
e) 
76 4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 
 
Die von manchen Autoren formulierte Annahme, dass die Martensitbildung bei ähnlich stabilen 
Ausführungen von metastabilen nichtrostenden Blechwerkstoffen mit einer konstanten Dehnung 
startet, kann somit nicht bestätigt werden. Vielmehr hängt der Startpunkt der Martensitbildung 
von der Stabilität der Ausführung ab. Dies stimmt auch mit der Tatsache überein, dass beim Her-
absetzten der Austenitstabilität der Werkstoff beim Unterschreiten der kritischen Bildungsspan-
nung unterhalb der Streckgrenze zur spannungsinduzierten Martensitbildung neigt. 
Aus der Gegenüberstellung der Feritscopemesswerte lassen sich mehrere Schlüsse ziehen. Zum 
einen zeigt der stabilste Austenit mit Md30 -11,4°C nur knapp 2%, der instabilste Austenit mit 
Md30 2,6°C hingegen knapp 7% Feritscopeanzeige und damit eine deutlich höhere Neigung zur 
Martensitbildung. Zum anderen weisen die Feritscopemesswerte eine deutliche Streuung auf, die 
relative Messabweichungen von bis zu +/-10% umfassen. Diese kann mit der unterschiedlichen 
Lage der Messsonde zur Bruchposition erklärt werden, aber auch durch eine gegebenenfalls lo-
kal erhöhte Martensitbildung. Lokal auftretende Martensitkeime rufen aufgrund der punktuellen 
Feritscopemessung erhöhte Werte hervor, da die magnetischen Eigenschaften mithilfe des 
Feritscopes in Achsenrichtung der Messsonde gemessen werden und somit stets nur eine punktu-
elle Messung im Probenvolumen erlauben. 
  
Bild 30: a) Verläufe der Martensitbildung über der Dehnung b) Verläufe der Dehnung bei Ein-
setzen der Martensitbildung und Feritscopewerte bei Versuchsbeginn 
b) a) 
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Martensitbildung in Abhängigkeit von der Walzrichtung 
Eine Übersicht der maximal gemessenen Martensitgehalte bei Versuchsende über der Walzrich-
tung zeigt Bild 31. Unabhängig von der Walzrichtung sortieren sich auch hier die Martensitge-
halte nach den errechneten Md30-Temperaturen. Weiterhin ist ein leichter Abfall des Martensit-
gehalts in 45° zur Walzrichtung festzuhalten, der aber in Korrelation mit den geringeren r-
Werten in dieser Walzrichtung steht und somit auf die Dehnungsabhängigkeit der Martensitbil-
dung zurückzuführen ist. Eine Bestimmung der Martensitbildung in nur einer Walzrichtung ist 
somit hinreichend genau. 
4.1.3 Versagensgrenzen in Abhängigkeit der Temperatur 
Die Versagensgrenzen des Werkstückwerkstoffs stellen in der Umformtechnik die wichtigsten 
Eingangsparameter für die Umformsimulation dar. Auch für ein tieferes Verständnis der Werk-
stoffeigenschaften, das zur Auslegung von Bauteilen und Prozessen benötigt wird, werden Um-
formgrenzen des Werkstoffes benötigt. Die Grenzformänderungskurve (GFÄK) wird hierbei in 
Abhängigkeit vom Dehnungszustand bestimmt. Dies wird erreicht, indem unterschiedlich tail-
lierte Proben (siehe Bild 36) über einen kreisrunden Stempelkopf gezogen werden. Dabei ist 
darauf zu achten, dass die Proben unter dem Blechhalter ohne Nachfließen des Werkstoffs ge-
klemmt werden. Die aus den Nakajima-Versuchen resultierende Grenzformänderungskurve kann 
direkt in der FEM-Simulation als Versagenskriterium definiert werden. Bei austenitischen nicht-
rostenden Stählen mit TRIP-Effekt stellt sich die Frage, inwiefern sich die sich einstellende Pro-
bentemperatur auf die dehnungsinduzierte Martensitbildung und somit auf die Lage der GFÄK 
auswirkt. das Ziel der nachfolgenden experimentellen Arbeiten ist somit die Erfassung tempera-
turabhängiger GFÄK als Basis für die Versagensvorhersage. 
 
Bild 31: Martensitgehalte in Abhängigkeit von der Prüfrichtung und Md30-Temperatur 
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Der in der Blechumformung für Kaltumformprozesse relevante Temperaturbereich liegt zwi-
schen Raumtemperatur (20°C) und ca. 140°C (vgl. Kap. 4.3.1). Die Versuche werden deshalb 
bei 20°C, 60°C, 100°C und 140°C mit den austenitischen Werkstoffen 1.4301 und 1.4310 C1000 
durchgeführt. Temperierte Versuche des ferritischen Stahls 1.4016, der keinen TRIP-Effekt auf-
weist, werden als Referenz herangezogen, um den Effekt der Erwärmung auf die dehnungsindu-
zierte Martensitbildung eindeutig herauszustellen. 
Versuchsdurchführung 
In einem ersten Schritt wird das Nakajima-Werkzeug mit einer Stempeltemperierung mittels 
Heizpatrone (500W) und Wärmeisolierplatten ausgestattet, siehe Bild 32a-b. Auf eine Beheizung 
des Blechhalters wird verzichtet, da dieser Bereich keinen direkten Einfluss auf die Umformzone 
hat. Eine gleichmäßige Verteilung der Temperatur durch die zentral eingebaute Heizpatrone wird 
durch Thermografiemessungen sichergestellt. In Bild 32c ist zu erkennen, dass bei einem Tem-
peraturniveau von 50°C eine maximale Temperaturdifferenz von 4°C zwischen Pol und Äquator 
der Halbkugel vorliegt. Eine Überhitzung des Stempelfußes kann durch diese Temperaturmes-
sungen ausgeschlossen werden. 
Die Proben werden durch Wasserstrahlschneiden nach Vorgabe der ISO 12004-1 in 6 Proben-
formen aus den Platinen getrennt und einseitig mit schwarzem Ofenlack besprüht, [DIN09] siehe 
Bild 34a. Der Ofenlack erhöht den Kontrast und verhindert Lichreflexionen der Oberfläche. Zur 
Messung der Dehnungen während des Versuchs wird das optische Messsystem der Firma Vialux 
verwendet. Das dafür notwendige 1,5 mm Raster wird mit einer Laserberasterungsanlage auf den 
Proben aufgebracht. Dabei wurde durch Versuche im Vorfeld sichergestellt, dass das Raster kei-
ne Kerbwirkung hervorruft. 
 
Bild 32: Temperierter Nakajima-Versuchsstand a) Nakajima-Stempel mit abgesetztem Kopf b) 
Integration der Heizpatrone und Wärmeisolierung in den Kopf c) Wärmebilder des 
temperierten Kopfes zeigen eine homogene Temperaturverteilung 
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Der Versuchsaufbau wird ergänzt durch die Thermografiekamera, die eine kontinuierliche Mes-
sung der Temperaturverteilung während der Versuche ermöglicht. Bild 34 zeigt eine Gesamt-
übersicht des Versuchsaufbaus mit Vialux-Messsystem mit Beleuchtung und Wärmebildkamera. 
Die Temperaturregelung erfolgt über ein in das Heizelement integriertes Thermoelement.  
Vergleichsmessungen und eine Kalibrierkurve wurden erstellt, um die Abweichung der ange-
zeigten Temperatur des Thermoelements und die tatsächliche Temperatur der Stempeloberfläche 
auszugleichen. Zum Vorwärmen der Proben wurde ein Ofen verwendet. Auch hier muss eine 
höhere Temperatur als die Prüftemperatur eingestellt werden, da die Proben nach der Entnahme 
aus dem Ofen und dem Transfer ins Werkzeug deutlich an Temperatur verlieren. Zur Durchfüh-
 
Bild 33: Probenformen an ISO 12004-1 und Berasterung für die Dehnungsanalyse 
 
Bild 34: Versuchsaufbau mit Thermografiekamera 
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rung der Versuche bei 140°C war beispielsweise eine Erwärmung der Proben im Ofen auf 225°C 
notwendig. Eine schnelle Positionierung der Prüfmaschine wird durch Verwendung von An-
schlägen sichergestellt. Das Einlegen wird immer mit der gleichen Geschwindigkeit vollzogen 
und über die Thermografiekamera überprüft, sodass eine möglichst gleichbleibende Versuchs-
temperatur sichergestellt ist. 
Eine zentrale Rolle bei der normgerechten Durchführung des Versuchs spielt die Lage des 
Bruchs der Probe, die maximal 15% des Stempeldurchmessers (100 mm) vom Pol entfernt liegen 
darf. Ein außermittiger Bruch entsteht dabei hauptsächlich durch schlechte Schmierung zwischen 
Stempelkopf und Probe [DIN09]. Bei der Durchführung der Versuche wurde festgestellt, dass 
der austenitische nichtrostende Stahl aufgrund seiner speziellen Verfestigungsneigung eine noch 
größere Neigung zum außermittigen Bruch als Aluminium aufweist. Die Reibung am Pol des 
Nakajima-Stempels behindert das Nachfließen des Materials aus der Blechbreite und fördert so 
das lokale Fließen aus der Blechdicke. In einer simulativen Studie wurde gezeigt, dass bei einer 
Reibungszahl von 0 die Proben stets mittig versagen und bereits eine Erhöhung dieses Wertes 
auf µ=0,1 den Rissort außerhalb der Normvorgaben verschiebt und dieser Effekt bei Austeniten 
verstärkt auftritt (Bild 35). 
Der Bruch der Probe setzt unter Umständen somit nicht nur früher ein, sondern verschiebt sich 
zum Probenrand hin (Bild 36). Bei Stahl ist dieser Effekt gering, bei Aluminium muss durch 
aufwendige Schmierpakete mit unterschiedlichen Folien und Fett-Schichten eine möglichst gute 
Reibung erzeugt werden. Beim austenitischen Edelstahl 1.4301 konnte nur bei schmalen Proben 
<60mm und der Vollprobe ein mittiges Versagen erreicht werden. Nach zahlreichen Versuchen 
wurde festgestellt, dass die Schmierung mit Fett keinen speziellen Vorteil und dass ein Schmier-
paket aus mehreren Schichten Öl und Teflon-Folie (PTFE Polytetrafluorethylen) gleich gute Er-
gebnisse bei geringerem Aufwand liefert. Untersucht wurden die Austenite 1.4301f und 1.4310 
C1000 sowie zum Vergleich die Ferrite 1.4509a und 1.5609c (siehe Kap. 8.1.) jeweils bei RT, 
60°C, 100°C und 140°C. 
 
Bild 35: Spannungsverteilung in Nakajima-Probe kurz vor dem Bruch 
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Gemessene Temperaturen 
Aufgrund der hohen Temperatursensitivität der Austenite während des Umformens werden zu-
nächst die im temperierten Nakajima-Versuch gemessenen Temperaturen näher betrachtet. Die 
Temperaturverteilung über die Probenlängsachse zeigt, dass die Temperaturen im Bereich der 
größten Dehnung am höchsten sind und zum unbeheizten Blechhalter hin stark abfallen (Bild 
37). Dies ist nicht weiter relevant, da die Umformzone um den Pol der Proben annähernd homo-
gen erwärmt wird. Die Maximaltemperatur wurde stets am Pol beim Versagen der Probe gemes-
sen. 
Ein Vergleich der auftretenden maximalen Bruchtemperatur und der am Werkzeug eingestellten 
Temperatur zeigt Bild 38a. Interessant in diesem Zusammenhang ist, dass die Temperaturdiffe-
renz aufgrund der Erwärmung der Proben durch die Umformwärme deutlich geringer ausfällt als 
die im Werkzeug eingestellten 40°C. Dies lässt sich darauf zurückführen, dass die Wärmeverlus-
te zur Umgebung bei höheren Temperaturen höher sind und damit einen geringeren Anstieg der 
 
Bild 36: Nakajima-Proben nach dem Versagen in Abhängigkeit von der Probenform und im Ver-
gleich zu Stahl und Aluminium 
 
Bild 37: Infrarotbilder des Nakajima-Versuchs a) Ort der maximalen Temperatur am Pol b) 
Temperaturverteilung entlang der Probenlängsachse 
b) a) 
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Temperatur im Vergleich zur eingestellten Werkzeugtemperatur hervorrufen. Dieser Effekt ist 
bei weiteren Betrachtungen stets zu beachten. 
In Bild 38b sind die Durchschnittstemperaturen über den unterschiedlichen Nakajima-
Probengeometrien aufgetragen und zeigen annähernd eine gleiche Temperaturentwicklung zwi-
schen 112-118°C, wobei die schmalste Probe mit ca. 100°C deutlich geringere Maximaltempera-
turen erreicht. Aus den hier dargestellten Ergebnissen ergibt sich die Problematik, dass eine voll-
ständige isotherme Temperaturführung bei der Erstellung von temperaturabhängigen GFÄK 
nicht möglich ist. Es ergeben sich nicht proportionale Zusammenhänge zwischen eingestellter 
Werkzeugtemperatur, tatsächlicher Umformtemperatur und maximaler Temperatur bei Bruch. 
Gemessene Martensitverteilungen 
Bild 39 zeigt den Verlauf des mithilfe des Feritscopes gemessenen Martensitgehalts zwischen 
rechter und linker Probenkante zu Probenkante für die Temperaturen RT, 60°C und 100°C. Der 
Startwert des unverformten Materials liegt bei ca. 0,2-0,5%.  
Die Martensitgehalte der Versuche bei 140°C liegen unterhalb der Messgenauigkeit des 
Feritscopes und damit auf bleichem Niveau wie die Startwerte. Die beiden Maxima des Marten-
sits an den Außenseiten entstehen aufgrund der erhöhten Dehnungen am Ziehradius des Nakaji-
ma-Stempels. Die maximalen Martensitgehalte zum Zeitpunkt des Probenversagens über Prüf-
temperatur und Probenform 1.4301 zeigen eine sehr starke Abhängigkeit der gebildeten Marten-
sitgehalte über dem Dehnungszustand. 
 
Bild 38: a) Vergleich der eingestellten Versuchstemperaturen mit den maximal aufgetretenen 
Temperaturen bei Bruch am Beispiel  des Probenwerkstoffs 1.4310 C1000 b) Durch-
schnittstemperatur zum Zeitpunkt des Bruchs für die Probengeometrien für 1.4301f 
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Bei RT stellen sich bis zu 10-fach erhöhte Martensitgehalte ein. Des Weiteren zeichnet sich be-
reits die Form der GFÄK ab, da bei höheren erreichbaren Dehnungen höhere Martensitgehalte 
gebildet werden. Im Verhältnis zu den erreichbaren Dehnungen fällt der Martensitgehalt der 
Probe bei uniaxialem Spannungszustand (Probenbreite 30 mm) ab, was im Widerspruch zu den 
in Bild 38b ermittelten geringeren Probentemperaturen steht. 
Temperaturabhängige Grenzformänderungskurven 1.4301, 1.4310 C1000 und 1.4016 
Die Grenzformänderungskurven im Temperaturbereich von RT bis 140°C für den Werkstoff 
1.4301f zeigt Bild 41. Die Kurven bei RT und 60°C sind annähernd deckungsgleich und weichen 
nur bei mehrachsigem Dehnungszustand voneinander ab. Ab einer Werkzeugtemperatur von 
100°C beginnt ein drastisches Absinken der GFÄK, vor allem im ebenen und uniaxialen For-
mänderungsbereich (φ2 < 0,05). Bei einer weiteren Temperaturerhöhung auf 140°C ist das Ab-
sinken der FLC in diesem Bereich noch markanter, wobei speziell im Bereich von φ2 = 0 ein 
 
Bild 39: Martensitverlauf über der Probenlängsachse in Abhängigkeit der Temperatur für Probe 
120 mm 1.4301f 
 
Bild 40: Martensitverlauf über der Probenbreite in mm und Prüftemperatur für 1.4301f 
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Abfall der Hauptformänderung von ca. 0,38 auf 0,27 festzuhalten ist. Im Bereich φ2 >0,05 kann 
kein direkter Zusammenhang von Temperatur und Umformvermögen nachgewiesen werden.  
Ein analoges Verhalten zeigt der zweite geprüfte Austenit 1.4310 C1000 in Bild 42. Die Haupt-
formänderung fällt bei φ2 <0,05 zwischen 60°C und 140°C von 0,19 auf 0,13 ab. An beiden En-
den der Kurve in biaxialen und uniaxialen Bereich Überschneiden sich die Kurven aller Tempe-
raturbereiche. Für beide Austenite ergeben sich in biaxialen Formänderungszustand die größten 
Formänderungen bei ca. 100°C oder Raumtemperatur.  
Eine Begründung für dieses temperaturabhängige Verhalten der GFÄK können nachfolgende 
Effekte aufgeführt werden. Die GFÄK der austenitischen Werkstoffe zeigt zwischen RT und 
60°C keine Abweichung, obwohl in diesem Bereich die größten Unterschiede im Martensitgehalt 
nachgewiesen wurden. Diese kann gegebenenfalls dadurch erklärt werden, dass der TRIP-Effekt 
erst ab einem bestimmten Martensitgehalt oder die lokale Martensitbildungsrate unabhängig vom 
Gesamtmartensitgehalt einsetzt. 
Für Austenite wird die Martensitbildung im Temperaturbereich zwischen 60-100°C zunehmend 
unterdrückt (vgl. Bild 40). Die Martensitbildungsrate unterschreitet einen Grenzwert zur Auf-
rechterhaltung des TRIP-Effekts und führt nicht weiter zu erhöhter Plastizität. Bemerkenswert 
ist, dass auch sehr geringe Martensitgehalte noch einen großen Einfluss auf den Verlauf der FLC 
haben. Dies lässt sich analog zu den Untersuchungen von Gutte und Weiß [Gut09] mit den hier 
nicht betrachteten ɛ-Martensitanteilen begründen. Für die Vorhersage und Modellierung der 
 
Bild 41: Grenzformänderungskurven für 1.4301f im Prüftemperaturbereich von RT-140°C 
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GFÄK anhand des Martensitgehalts stellt dies jedoch eine große Herausforderung dar, da sehr 
geringe Unterschiede im Martensitgehalt nur schwer messbar sind. 
Der TRIP-Effekt führt aufgrund der Unterdrückung der Einschnürung zu erhöhter Plastizität, 
weswegen der temperaturbedingte Abfall speziell in den mittleren Bereichen der GFÄK auftritt. 
Den Ausführungen in Kapitel 2.1.4 folgend liegt in uni- und biaxialen Bereich ein Versagen 
durch Scherbrüche sowohl mit als auch ohne vorherige Einschnürung vor. Somit wirkt sich die 
thermische Martensitunterdrückung in diesen Bereichen nicht auf die GFÄK aus, sondern wird 
sogar von der zusätzlichen Martensitverfestigung unterstützt. 
Die in den Diagrammen angegebenen Temperaturen entsprechen den eingestellten Werkzeug-
temperaturen. Die tatsächlichen Temperaturdifferenzen sind somit kleiner und damit die reale 
Temperatursensibilität des Werkstoffs auf die Versagensgrenzen deutlich höher (vgl. Bild 38). 
 
Bild 42: Grenzformänderungskurven für 1.4310C1000 im Prüftemperaturbereich von RT-140°C 
 
Bild 43: Grenzformänderungskurven für 1.4016 im Prüftemperaturbereich von RT-100°C 
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Die GFÄK des ferritischen Werkstoffs 1.4016 in Bild 43 zeigt keinen Einfluss der Prüftempera-
tur zwischen RT und 100°C. Damit kann ausgeschlossen werden, dass die für die austenitischen 
Werkstoffe gemessenen Temperatureffekte von sekundären Einflüsse, beispielsweise auf des 
Schmierpaket beim Nakajima-Versuch, herrühren. Des Weiteren erlauben die Kurven Aussagen 
zur Messgenauigkeit und -streuung, die im vorliegenden Fall beide als gering eingestuft werden 
können. 
Modellierung der temperaturabhängigen Grenzformänderungskurve 
Die die Verwendung der temperaturabhängigen GFÄK in FE-Programmen sowie der Berech-
nung von Zwischenwerten ist eine mathematische Beschreibung der gemessenen Grenzformän-
derungskurvenschar notwendig. Die Grenzformänderungskurvenschar des 1.4301 aus Bild 41 
beschreibt eine Fläche im φ1-φ2-T-Raum. Zur Anpassung an mathematische Beschreibungen 
wurden die ermittelten Kurvenpunkte verwendet. Die Anpassung erfolgte mit einem auf den 
Programmiersprachen C++ und Python basierenden open-source-code [Phi13] sowie Mat-
lab R2013a. Dabei wurden eine Vielzahl mathematischer Beschreibungen der Enzymkinetik, 
exponentielle und logarithmische Funktionen, Gauss-Funktionen, Potenzfunktionen und Poly-
nome mit bis zu 10 Parametern angepasst. 
Die maximal zulässige Hauptformänderung φ1, max hängt hierbei von der Nebenformänderung 
sowie Umformtemperatur ab. Das höchste Bestimmtheitmaß von R = 0,888 wurde mit 6 Parame-
tern und einem Polynom der Form: 
erreicht. Versagen tritt ein, wenn gilt: 
Das erreichte Bestimmtheitsmaß ist im Hinblick auf die allgemeine hohe Messstreuung bei der 
Aufnahme von GFÄK sowie auf den schwer zu bestimmenden Verlauf der Kurven als sehr hoch 
einzuschätzen. Eine Anpassung des Modells an die Messwerte aus Bild 41 erfolgte mithilfe der 
Methode der kleinsten Fehlerquadrate und ergibt die in Tabelle 6 angegebenen Parameter für das 
neue Modell aus Gleichung (14): 
Tabelle 6: Parameter des temperaturabhängigen Grenzformänderungskurven-Modells 
a b c d f g 
0,429 7,13*10-4 0,406 6,49*10-4 1,071 8,72*10-3 
Hieraus ergibt sich: 
g,Chi = 4, g = T − j − kg − @g + 4g + lg (14)
g ≥ g,Chi (15)
4, g = 0,429 − 0,000713 − 0,406g − 0,000649g + 1,07g + 0,00872g (16)
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Aus dem Konturdiagramm in Bild 44a lässt sich eine leichte Überschätzung der Modellvorher-
sage in Bezug auf die experimentell gewonnenen Grenzformänderungskurven im Bereich um 
φ2 = 0 ablesen. Aufgrund der hohen Streuung der Messwerte zeigt das Fehlerdiagramm in Bild 
44b einen Fehler einzelner Messungen von +/-0,06. Die 3D-Darstellung des vorgestellt Modells 
mit den verwendeten Messpunkten zeigt Bild 44c. 
4.1.4 Einfluss von Wärmebehandlungen (Glühprozesse) auf die Martensitbildung und 
Werkstoffeigenschaften 
Bei mehrstufig umgeformten Bauteilen führt die Kaltverfestigung zusammen mit der dehnungs-
induzierten Martensitbildung in austenitischen nichtrostenden Stählen zu einer Erschöpfung des 
Umformvermögens, sodass oftmals eine Wiederherstellung des Gefüges notwendig wird. Dies 
wird üblicherweise durch ein Glühen oberhalb der Rekristallisationstemperatur erreicht, um die 
Körner und damit das Gefüge neu zu bilden und den entstandenen Martensit in Austenit zurück-
zuführen. 
Ein Ziel dieser Forschungsarbeiten ist die Untersuchung der Anwendung des lokalen Glühens 
auf austenitische Tiefziehteile, wofür ein fundiertes Grundlagenwissen über den Glühvorgang 
erforderlich ist. Oft ist zur Fertigung der Bauteile eine vollständige Glühung nicht notwendig, da 
entweder die vollständige Umformbarkeit im zweiten Schritt nicht benötigt wird oder das Mate-
rial im ersten Schritt nicht oder nur geringfügig umgeformt wurde. Es sind deswegen auch Glüh-
temperaturen unterhalb der Rekristallisationstemperatur bis Raumtemperatur von Interesse. Für 
eine wirtschaftliche Anwendung des Glühens in der Serienproduktion sind des Weiteren mög-
lichst geringe Glühzeiten anzustreben. Mit konventionellen Konvektionsöfen ist dies technisch 
nicht zu realisieren, weswegen die nachfolgenden Versuchsreihen mithilfe einer Induktionsglüh-
anlage durchgeführt wurden, die eine exakte Einstellung der Glühtemperatur und Haltedauer 
erlaubt. Ziel der nachfolgenden Grundlagenversuche ist die Ermittlung der Einflüsse der Glühpa-
rameter auf den Werkstoff an Zugproben aus unterschiedlichen nichtrostenden Stählen. 
 
Bild 44: Ergebnisse der numerischen Modellanpassung an die experimentellen GFÄK a) Kon-
turdiagramm b) Fehlerdiagramm c) 3D-Darstellung der resultierenden Fläche 
a) b) c) 
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Versuchsdurchführung 
Als Versuchswerkstoffe wurden die drei Ausführungen des 1.4301, g, a und d sowie der ferriti-
sche Stahl 1.4509g untersucht. Zur Ermittlung des Einflusses der Glühtemperatur wurden Versu-
che im Bereich von 100°C bis 1100°C für die Ausführung 1.4301g durchgeführt. Die Abkühlung 
der Proben nach dem Glühen erfolgt durch Abschrecken in Wasser. Die Variation der Haltedauer 
wurde mithilfe eines teilfaktoriellen Versuchsplans im Bereich von 300 s bis 1 s untersucht und 
dabei die Temperaturbereiche 300-400°C sowie 600°C und 800-900°C abgedeckt. 
Die Zugproben wurden in der Universalzugprüfmaschine mit 48 mm/s jeweils bis kurz unterhalb 
der in Vorversuchen ermittelten Gleichmaßdehnung (40% bei Austeniten, 15% beim Ferrit) vor-
gedehnt und anschließend geglüht. Das Glühen der Proben erfolgte mithilfe der Induktionsanlage 
Power Cube 32 mit einer Frequenz von 900 kHz und einer Leistung von 2,8 kW, die mithilfe 
eines Pyrometers eine exakte Einstellung der Temperatur ermöglicht. Für die Aufspannung der 
Proben diente eine Vorrichtung, die ein thermisches Ausbeulen aufgrund der Wärmeausdehnung 
der Proben zulässt, ohne dass es zum Kontakt mit dem Induktor kommt, siehe Bild 45. 
Für die Gefügeuntersuchungen wurden Abschnitte aus den Proben herausgetrennt, eingebettet 
und mit Schleifpapier und Polierpaste präpariert. Zum Ätzen der Proben diente eine „V2A-
Beize“ (Mischung aus Wasser, Sparbeize, Salz- und Salpetersäure) für 30 s bei 70°C. Die Erfas-
sung der Oberflächenkennwerte Sa und Sz mit einem konfokalen Oberflächenmessgerät vor und 
nach dem Dehnen der Proben sowie nach dem Glühen ermöglicht eine Beurteilung des Einflus-
ses des Glühprozesses auf die Oberflächenqualität. Die Vermessung der Härte nach Vickers er-
folgte auf dem Mikrohärtemessgerät Picodentor HM500 (Fa. Fischer) auf einer quadratischen 
Fläche von 2x2 mm als Durchschnittswert von 9 Messungen. 
 
Bild 45: Versuchsaufbau zum induktiven, geregelten Glühen von Zugproben 
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Messung der Oberflächenqualität nach dem Dehnen und Glühen 
Die Oberflächenrauigkeit, ausgedrückt über den flächigen Mittenrauwert Sa und der flächig ge-
mittelten Rautiefe Sz erhöht sich durch das Vordehnen bei allen untersuchten Stählen signifikant 
500-560% (Bild 46). Die ursprüngliche Oberflächenrauigkeit hat dabei keinen Einfluss auf die 
Rauigkeit nach dem Dehnen. Der bestimmende Faktor für die Oberflächenrauheit ist die Korn-
größe des Stahles: Je gröber das Korn, desto rauer die Oberfläche nach dem Umformen. In wei-
teren Messungen wurde festgestellt, dass der beim Glühen entstandene Zunder die Oberflächen-
rauigkeit ebenfalls nicht beeinflusst. 
Einfluss der Wärmebehandlung bei 100-1100°C auf die Härte  
In Bild 47 ist der Verlauf der Härte nach dem Glühen des Stahls 1.4301g im Temperaturbereich 
von 100°C bis 1100°C bei einer Haltedauer von 300 s und des Ferrits 1.4509g bei einer Halte-
dauer von 180 s aufgetragen. Die durchschnittliche Härte des 1.4301g im Anlieferungszustand 
steigt aufgrund der Kaltverfestigung und Martensitbildung von 213,3 HV0,2 nach dem Vordeh-
nen auf 40% auf 362 HV0,2.  
Nach dem Glühen im Temperaturbereich von 100°C ergibt sich ein leicht erhöhtes Festigkeitsni-
veau hervorgerufen durch einen Bake-hardening-Effekt. Anschließend stellt sich keine weitere 
Veränderung der Härte bis 300°C ein. Die größte Härte ist mit 394 HV0,2 bei 400°C aufgrund 
der Bildung von Ausscheidungen zu beobachten (vgl. Schliffbilder Bild 53b). Im Weiteren fällt 
die Härte bei 600°C auf Werte unter 360 HV0,2 ab und verharrt bei Werten oberhalb 340 HV0,2 
bis zum Einsetzen der Rekristallisation ab 800°C. Ab 900°C folgt ein starker Abfall, der aber 
noch ca. 20 HV0,2 oberhalb der Härte des Anlieferungszustands liegt, woraus geschlossen wer-
den kann, dass das ursprüngliche Gefüge noch nicht wieder vollständig hergestellt werden konn-
te. Der Anfangswert von 213 HV0,2 wird bei Glühtemperaturen von 1100°C unterschritten. Der 
Bild 46: Oberflächenkennwerte der Proben a) im Anlieferungszustand b) nach dem Vordehnen 
von 40% 
b) a) 
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Stahl 1.4509 zeigt eine deutlich geringere Steigerung der Härte nach dem Dehnen auf 20%, aber 
sonst einen analogen Verlauf. Die Härte sinkt bei Einsetzen der Rekristallisation im Gegensatz 
zum Austenit nicht wieder unter die anfänglichen Werte ab. 
Die Haltedauer, die die Zeitspanne zwischen Erreichen der gewünschten Temperatur und dem 
Abschalten des Induktionsgenerators definiert ist, hat einen wesentlichen Einfluss auf die Härte 
im Bereich der Rekristallisationstemperatur von 900°C, siehe Bild 48b. Je nach Ausführung der 
Güte 1.4301 wird die ursprüngliche Härte im Anlieferungszustand wieder ab Haltedauern von 
20 s, 60 s oder 180 s erreicht. Bereits durch das kurzzeitige Anfahren der Temperatur wird die 
Härte im Vergleich zum nach dem Dehnen vorhandenen Härtegrad gesenkt. 
Bei einer Glühtemperatur von 600°C (Bild 48a) ergeben sich durch kurze Glühdauern sogar er-
höhte Härtewerte. Im Vergleich der untersuchten Ausführungen von 1.4301 zeigen die unter-
schiedlichen Härtegrade jedoch kaum einen Einfluss der Haltedauer auf die Härte. Einzig der 
1.4301a zeigt stärkere Schwankungen der Härte über der Haltedauer. Bei beiden untersuchten 
Glühtemperaturen von 600°C und 900°C ist die Härte des ferritischen Stahls nach dem Dehnen 
266,5 HV0,2 und damit annähernd unabhängig von der Glühtemperatur. Bei 900°C wird die 
Härte im Anlieferungszustand von 219 HV0,2 bereits nach 1 s wieder erreicht. Dies ist auf die 
deutlich höheren Diffusionsgeschwindigkeiten sowie geringere Rekristallisationstemperaturen in 
Ferriten zurückzuführen, die die durch die Kaltverfestigung hervorgerufene Steigerung der Härte 
deutlich schneller abbauen als Austenite. 
 
Bild 47: Gemessene Härtewerte HV0,2 für 1.4301g nach dem Glühen im Temperaturbereich 
von 100°C bis 1100°C; 20* Härte nach dem Vordehnen um 40% 
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Einfluss der Wärmebehandlung bei 100-1100°C auf die Martensitbildung 
Bei der Betrachtung der Messwerte des Martensitgehaltes muss eine Unterscheidung der Bewer-
tungskriterien in die Magnetisierbarkeit (Feritscopeanzeige) und den errechneten Martensitgehalt 
gezogen werden. Neben dem Korrekturfaktor von 1,7 werden im berechneten Martensitgehalt 
die Blechdicke und die Anfangsmartensitgehalte berücksichtigt. Bei den Glühuntersuchungen 
treten durch Bildung und Rückbildung weiterer magnetisierbarer Phasen (δ-Ferrit) oder Aus-
scheidung auch Schwankungen in der Magnetisierbarkeit auf, die nur über den ursprünglich ge-
messenen Wert des Feritscopes bewertbar sind. Gleichzeitig ist durch die standardisierte Kalib-
rierung der Feritscopes mittels Kalibrierkörper eine Vergleichbarkeit der Werte sichergestellt. 
Die im Austenit 1.4301g gemessene Feritscopeanzeige steigt nach dem Vordehnen der Proben 
von 0,25 auf 2,3%, siehe Bild 49. Beim Glühen im Temperaturbereich 100-500°C ergibt sich ein 
Zwischenhoch bei 300°C, das im Verlauf des berechneten Martensitgehalts noch deutlicher zum 
Vorschein kommt. Zwischen 500°C und 600°C erfolgt die vollständige Martensitreversion, wo-
bei die Feritscopeanzeige bis 800°C bei ca. 0,25% verharrt. Dies kann damit erklärt werden, dass 
der anfängliche Feritscopewert von 0,25% auf sonstige magnetische Phasen, die durch den Her-
stellungsprozess entstanden sind, zurückzuführen ist und diese auch nach der Martensitreversion 
im Werkstoff erhalten bleiben. Nach dem Glühen zwischen 900-1000°C ist das Material voll-
ständig unmagnetisch, woraus auf einen Abbau der anfänglich vorhandenen magnetischen Antei-
le geschlossen werden kann. Bei 1100°C steigt die Feritscopeanzeige wieder aufgrund der Bil-
dung einer thermisch induzierten magnetischen Phase (δ-Ferrit) an.  
 
Bild 48: Härtewerte HV0,2 die untersuchten Werkstoffe über der Haltedauer der Glühtemperatu-
ren a) 600°C b) 900°C 
b) a) 
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Anhand dieser Erkenntnisse erscheinen die Glühtemperaturbereiche bei 300-400°C sowie 600°C 
und 800-900°C von besonderem Interesse. Bild 50 zeigt die Feritscopewerte und errechneten 
Martensitgehalte des untersuchten 1.4301g über der Haltedauer. Bei 300-400°C ist keine Rück-
bildung des Martensits und auch kein Einfluss der Glühdauer auf die magnetischen Eigenschaf-
ten feststellbar. Bei 900°C ist der Anfangsmartensitgehalt von ca. 7% bereits beim Anfahren der 
Temperatur vollständig abgebaut. Die Feritscopewerte zeigen erst ab einer Dauer von 180 s ei-
nen vollständigen Abbau der magnetischen Anteile. Daraus lässt sich folgern, dass im Bereich 
bis 60 s δ-Ferritanteile über zeitabhängige Diffusionsprozesse abgebaut werden, die Martensit-
rückbildung aber diffusionslos und spontan abläuft. Bei 600°C kann eine Abhängigkeit der Mar-
tensitrückbildung von der Haltedauer der Glühbehandlung festgestellt werden. Zwar reduziert 
sich der anfängliche Martensitgehalt bereits bei einer sehr geringen Haltedauer von nur 1 s um 
die Hälfte, die Rückbildung verlangsamt sich aber im Folgenden und ist erst nach 300 s vollstän-
dig abgeschlossen. Somit ist der Martensitgehalt bei 600°C über die Dauer des Glühvorgangs 
einstellbar. 
Eine weitere Fragestellung ist, inwiefern die Austenitstabilität die Martensitrückbildung beein-
flusst. Bild 51a zeigt die magnetischen Anteile der drei unterschiedlich stabilen Ausführungen 
des 1.4301 über der Haltedauer für 900 und 600°C. Nach dem Vordehnen wurde in der Ausfüh-
rung 1.4301d mit 4,85% der größte und im 1.4301g mit 2,33% die geringste Feritscopeanzeige 
gemessen. 
 
Bild 49: Feritscopeanzeige und Martensitgehalt (berechnet) über der Glühtemperatur (1.4301g) 
bei 300 s / Abschrecken in Wasser 
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Bei 900°C sind bereits nach 1 s die anfänglichen Martensitanteile größtenteils abgebaut und er-
reichen annähernd ihre im Anlieferungszustand vorhandenen Gehalte, wobei die Sortierung der 
Ausführungen nach der Stabilität erhalten bleibt. Ab 180 s Glühdauer sind die magnetischen 
Anteile vollständig abgebaut. Es ist somit davon auszugehen, dass der Martensitanteil bereits ab 
1 s vollständig abgebaut wurde und der hier dargestellte Abfall auf die diffusionsgesteuerte 
Rückbildung von δ-Ferritanteilen zurückführbar ist. 
Die Ergebnisse für die Glühtemperatur von 600°C in Bild 51b zeigen die bereits dargestellte 
Abhängigkeit des Martensitgehalts von der Haltedauer, wobei bei den instabileren Ausführungen 
1.4301d und a, die Martensitrückbildung erst ab 20 s bzw. 60 s signifikant einsetzt. Eine voll-
ständige Martensitrückbildung wird bei 600°C nur bei der Ausführung 1.4301g erreicht. Neben 
der Glühtemperatur haben der anfängliche Martensitgehalt und die Glühdauer Einfluss auf den 
resultierenden Martensitgehalt. 
 
Bild 50: a) Martensitgehalt (berechnet) und b) Feritscopeanzeige über der Haltedauer für ver-
schiedene Glühtemperatur (1.4301g) 
 
Bild 51: Feritscopeanzeige über der Haltedauer für 1.4301-a für die Glühtemperaturen a) 900°C 
b) 600°C 
b) a) 
b) a) 
94 4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 
 
Analog zur Martensitbildung ist ebenfalls von nur einem kleinen Temperaturfenster auszugehen, 
in dem die Martensitrückbildung auftritt. Eine geringfügige Erhöhung der Glühtemperatur kann 
somit die Rückbildung maßgeblich beschleunigen. Glühversuche bei 1050°C zeigen bereits ab 
einer Glühdauer von nur 20 s eine vollständige Rückbildung des Martensits. Bei einer Sekunde 
Glühdauer sind nur noch die durch δ-Ferrit hervorgerufenen geringen Feritscopeanteile vorhan-
den, die sich nach 20 s vollständig zurückgebildet haben (vgl. Anhang 8.4). 
Zur Vorhersage der resultierenden Martensitgehalte bei 600°C in Abhängigkeit vom gebildeten 
Martensit wurde eine Modellierung in MATLAB 2013a durchgeführt. Der resultierende Marten-
sitgehalt ergibt sich somit als Funktion der Glühdauer tg und des gebildeten Martensitgehalts VmS 
als: 
mit den Parametern: a = -22,65, b = 0,0085 und c = 4.  
Das Modell nimmt an, dass bei sehr kleinen Anfangsmartensitgehalten bereits ab sehr kleinen 
Glühdauern (Anfahren der Temperatur) der Martensit vollständig abgebaut wird. Andererseits 
wird bei höheren Anfangsmartensitgehalten der Martensitgehalt bei 600°C auch bei 300 s Glüh-
dauer nicht vollständig abgebaut. Eine Erweiterung des Modells auf ein größeres Spektrum an 
Glühtemperaturen erscheint deshalb sinnvoll. Bild 52 vergleicht die Vorhersage der Martensit-
gehalte beim Glühen von 600°C mit den experimentell ermittelten Werten. 
CSr , C_ = T − j ∙ Sr − Sr155 + Sr ∙ C_k + 10 ∙ C_" + k ∙ C_ (17)
 
Bild 52: Vergleich der Modellvorhersage mit den experimentell ermittelten Werten Martensitge-
halt über Glühdauer und verschiedene Anfangsmartensitgehalte für 600°C Glühtempe-
ratur 
4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 95 
 
Einfluss der Wärmebehandlung bei 100-1100°C auf die mechanischen Kennwerte 
Den Einfluss des Glühens für 300 s auf den Werkstoff 1.4301g zeigt Bild 53a. Aufgrund der 
Probenausdünnung nach dem Vordehnen war die Querkontraktionsmessung mithilfe der taktilen 
Messaufnehmer nicht mehr möglich, weswegen statt der Zugfestigkeit die maximale Fließspan-
nung in den nachfolgenden Diagrammen angegeben wird. Ausgehend von den Werten der um 
40% vorgedehnten Proben nimmt die maximale Fließspannung Werte zwischen 950 MPa und 
900 MPa an und sinkt erst ab Einsetzen der Rekristallisation bei 800°C ab. Bei einem Glühtem-
peraturniveau von 1000-1100°C werden wieder die Festigkeitswerte im Anlieferungszustand von 
ca. 650 MPa erreicht. Die zugehörigen Bruchdehnungen sinken bei 300°C auf Werte unter 20% 
ab und steigen zwischen 600-700°C wieder auf 30% Restdehnung an. Bemerkenswert sind der 
Abfall der Bruchdehnung bei 800°C und ein anschließend starker Anstieg der Dehnung oberhalb 
von 50%. Ab 1000°C wird die anfängliche Duktilität des Werkstoffes mit einer Bruchdehnung 
im Anlieferungszustand mit ca. 55% sogar übertroffen. 
Zur weiteren Untersuchung dieses Verhaltens wurden Schliffbilder im Anlieferungszustand, der 
um 40% gedehnten Proben sowie bei allen Glühtemperaturen von 100-1100°C erstellt (siehe 
Anhang 8.3). In Bild 53b sind in den um 40% gedehnten Proben neben den bereits anfänglich 
vorhandenen δ-Ferrit-Partikeln Martensitkorngrenzen zu erkennen. Bei 300°C bilden sich Aus-
 
Bild 53: a) Bruchdehnung und maximale Fließspannung nach dem Glühen für 300 s im Tempe-
raturbereich 100-1100°C (1.4301g) b) Schliffbilder dieser Proben für unterschiedliche 
Glühtemperaturen im Vergleich 
b) 
a) 
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scheidungen, die die verringerte Bruchdehnung erklären und sich mit weiterer Erhöhung der 
Glühtemperatur wieder auflösen. Im Bereich von 800°C kann im Gegensatz zu den benachbarten 
Temperaturen bei 700°C und 900°C eine starke Bildung von Ausscheidungen (Karbide) an den 
Korngrenzen beobachtet werden, woraus die verringerten Bruchdehnungswerte resultieren. An-
schließend lösen sich die Karbide mit einsetzender Rekristallisation wieder auf und neue Körner 
entstehen. Bei 1100°C ist eine starke Grobkornbildung zu beobachten sowie einzelne große Par-
tikel aus δ-Ferrit, wodurch sich auch das Ansteigen der magnetischen Anteile in Bild 49 erklärt. 
Zur Untersuchung von Einflussmöglichkeiten der Glühstrategie auf die mechanischen Kennwer-
te und die gezielte Reduzierung der Glühdauern wurden weitere Glühversuche bei 600°C, 800°C 
und 900°C durchgeführt, siehe Bild 54. Bei der Glühtemperatur 600°C zeigen sich in Abhängig-
keit der Glühdauer unterschiedlich starke Martensitgehalte (vgl. Bild 50), die sich aber kaum auf 
die resultierenden Festigkeiten und nur bei einer Glühdauer von 300 s auf die Bruchdehnung 
auswirken. Im Gegensatz dazu fällt die maximale Fließspannung beim Einsetzen der Rekristalli-
sation bereits ab Glühdauern von 1 s bei 800°C um ca. 50 MPa und bei 900°C um ca. 250 MPa 
ab. Es ist nur eine geringfügige Abhängigkeit dieses Effekts von der Glühdauer zu beobachten. 
Bei 800°C werden analog zu Bild 53 unabhängig von der Glühdauer geringere Bruchdehnungen 
erreicht. Die Bruchdehnung zeigt bei 900°C hingegen eine starke Abhängigkeit von der Glüh-
dauer, wobei erst ab Glühdauern von 60 s eine signifikante Verbesserung der Duktilität erreicht 
wird. 
Im Vergleich der erreichbaren Bruchdehnungen der untersuchten Ausführungen des 1.4301 zeigt 
sich bei 600°C ein uneinheitliches Bild (Bild 55a). Der Einfluss der Haltedauer ist gering und 
ausschließlich die Ausführung 1.4301g zeigt bei 300 s Haltedauer eine deutliche Erhöhung der 
 
Bild 54: Bruchdehnung und maximale Fließspannung nach dem Glühen bis zu 300 s im Tempe-
raturbereich 600°C, 800°C und 900°C (1.4301g) in Abhängigkeit von der Glühdauer 
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Bruchdehnung. Bei 900°C (Bild 55b) hat die Haltedauer einen großen Einfluss auf die Wieder-
herstellung des Gefüges durch die diffusionsbedingt zeitliche Abhängigkeit der Rekristallisation. 
Die Ausführungen weisen somit deutliche Unterschiede in der Rekristallisationsgeschwindigkeit 
auf, wobei kein direkter Zusammenhang mit der Austenitstabilität erkennbar ist. 
Der ferritische Werkstoff 1.4509 zeigt keine Anhängigkeit der mechanischen Kennwerte von der 
Glühdauer. Bereits ab 1 s wird bei 900°C die maximal wiederherstellbare Bruchdehnung von ca. 
20% erreicht. Die maximal gemessenen Fließspannungen verändern sich beim Glühen von 
600°C kaum und fallen bei 900°C bereits nach 60 s auf das Festigkeitsniveau im Anlieferungs-
zustand ab (siehe Anhang 8.4). 
Glühen des ferritischen nichtrostenden Stahls 1.4509 
Bild 56 zeigt die Streckgrenze, die maximale Fließspannung und die Gleichmaßdehnung der bei 
200-1000°C geglühten Proben aus 1.4509d in der Übersicht. Bei 200-300°C ist beim Weiterzug 
keine Restformänderung vorhanden, wodurch auf eine Härtung oder thermisch induzierte Ver-
festigung geschlossen werden kann.  
Im Bereich von 400°C steigt die Gleichmaßdehnung an, wobei die Festigkeitswerte annähernd 
konstant bleiben. Gleichzeitig kommt es bei 500°C zu einer Steigerung der Dehnung auf 7% und 
einen Abfall der Festigkeitswerte. Zwischen 600°C und 900°C steigen die Werte für die Gleich-
maßdehnung bei sinkenden Festigkeiten stetig an. bei 1000°C können die höchsten Dehnungen 
bei gleichbleibenden Festigkeiten im Vergleich zu 900°C erreicht werden. Die Rekristallisation 
setzt ab 600°C ein und ist erst bei 1000°C abgeschlossen. 
Die in Bild 56 dargestellten Schliffbilder zeigen charakteristische Titan- oder Niobkarbide im 
Anlieferungszustand. Das Titan soll den Kohlenstoff während der Stahlherstellung binden, wes-
 
Bild 55: Bruchdehnung über der Haltedauer für die untersuchten Werkstoffe a) 600°C b) 900°C 
b) a) 
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wegen deutlich höhere Anteile hinzulegiert werden, die nicht mehr vollständig lösbar sind und 
sich als Titankarbide ausscheiden. Durch den Walzprozess werden die Körner gebrochen, da sie 
im Vergleich zum Grundwerkstoff spröde sind, und ordnen sich zeilenförmig an. Diese Ti-
tankarbide zeigen sich in allen Schliffbildern und werden durch das Zwischenglühen kaum be-
einflusst. Bei 500°C entstehen kleine Karbidausscheidungen an den Korngrenzen, die bei niedri-
geren Temperaturen oder höheren im Bereich von 600-700°C nicht mehr zu erkennen sind, so-
dass das Abfallen der Festigkeitskennwerte bei 500°C auf diese Karbidausscheidungen zurück-
zuführen ist. Weitere feine Karbidausscheidungen an den Korngrenzen entstehen ab ca. 800°C, 
die sich im Gegensatz zu den Austeniten auch bei höheren Temperaturen nicht auflösen. Die 
vollständige Abfolge der Schliffbilder der geglühten Proben im Temperaturbereich 200-1000°C 
befindet sich im Anhang 8.3. 
Der Einfluss der Glühdauer auf die mechanischen Kennwerte bei Glühtemperaturen oberhalb 
von 950°C ist gering (Bild 57). Bereits ab 1 s Haltedauer werden ähnliche Kennwerte wie nach 
300 s erreicht. Die Gleichmaßdehnung im Anlieferungszustand wurde unabhängig von Glühdau-
er und -temperatur in keinem der Versuche wieder erreicht. 
 
 
Bild 56: a) Mechanische Kennwerte der ferritischen Stahls 1.4509g nach dem Glühen im Tem-
peraturbereich von 200-1000°C b) Schliffbilder dieser Proben für unterschiedlich hohe 
Glühtemperaturen im Vergleich 
b) 
a) 
4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 99 
 
Abschreck- und Abkühlverhalten 
Für eine weiterführende Optimierung des Glühprozesses wird im Folgenden die Frage geklärt, 
inwiefern sich das Abschrecken in Wasser gegenüber dem Abkühlen an Luft auf Austenite und 
Ferrite auswirkt. Das Abschrecken von Werkstoffen hat den Vorteil, dass besonders für die Bil-
dung von Ausscheidungen kritische Temperaturbereiche schnell durchfahren werden. Abge-
schreckte Gefüge müssen nicht ausgelagert werden, wodurch Kosten gespart werden können und 
eine direkte Weiterverarbeitung möglich ist. Nachteilig am Abschrecken ist, dass durch die 
schnelle und ungleichmäßige Abkühlung unter Umständen Verzug durch Eigenspannungen ein-
stellt und in weiteren Prozessschritten die Bauteile nicht mehr positionierbar sind oder die Bau-
teilqualität negativ beeinfluss wird. 
Alle geglühten Proben der Versuchsreihen wurden in Wasser abgeschreckt, wobei darauf geach-
tet wurde, dies möglichst schnell und in 90° zur Blechebene einzutauchen, um jeglichen Verzug 
zu vermeiden. Dennoch führte das Ausbauchen der Proben durch das Abschrecken zu Krüm-
mungen, die sich negativ auf die parallele Ausrichtung des Induktors im nächsten Glühschritt 
auswirkten. Die an Luft ausgelagerten Proben wurden bis zur vollständigen Abkühlung auf 
Raumtemperatur in einem Gestell verwahrt und anschließend vermessen. 
In Bild 58 sind die mechanischen Kennwerte von 1.4301d und 1.4509g, jeweils an Luft abge-
kühlt sowie in Wasser abgeschreckt, gegenübergestellt. Hierbei wurde der 1.4301 bei 1050°C 
und der 1.4509 bei 900°C jeweils 180 s lang geglüht. 
 
Bild 57: Ausgewählte mechanische Kennwerte des ferritischen Stahls 1.4509d nach dem Vor-
dehnen um 15% und Glühen bei 1050°C bei Haltedauern von 1-300 s 
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Beim Austenit 1.4301 ergeben sich nur geringfügig kleinere Festigkeitswerte bei annähernd glei-
cher Gleichmaßdehnung. Aufgrund der höheren Diffusionsgeschwindigkeiten ist beim Ferrit 
1.4509 ein größerer Effekt der Abkühlgeschwindigkeiten zu erwarten. Beim Ferrit 1.4509 ergibt 
sich deshalb ein gegenteiliger Trend, sodass sich die Streckgrenze und Zugfestigkeit nach dem 
Auslagern an Luft um ca. 50 MPa gegenüber dem direkten Abschrecken in Wasser erhöht. Zu 
beachten ist hierbei, dass sich auch die Gleichmaßdehnung geringfügig erhöht.  
Parallel zu den mechanischen Kennwerten wurde die Mikrohärte der Proben gemessen und nur 
ein geringer, innerhalb der Messungenauigkeit liegender, Unterschied zwischen dem Austenit 
und Ferrit festgestellt (Bild 59). Beim Ferrit zeigt sich eine relativ um ca. 4% und absolut 
8 HV0,2 geringere Härte gegenüber den an Luft ausgelagerten Proben und somit die entgegen-
setze Entwicklung im Vergleich zum Austenit. Vollständigkeitshalber wurden die Martensitge-
 
Bild 58: Vergleich des Abschreck- und Abkühlverhaltens von 1.4509g mit 1.4301d 
Bild 59: a) Härte und b) Feritscopeanzeige im Vergleich von in Wasser abgeschreckt und an 
Luft abgekühlt 
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halte im Austenit vermessen und ebenfalls kein Unterschied festgestellt. Die Martensitrückbil-
dung erfolgt bei beiden Abkühlmethoden vollständig, die verbliebenen magnetischen Anteile 
sind wieder auf bereits vorhandene δ-Ferritgehalte zurückzuführen. Das Auslagern hat somit 
gegenüber dem Abschrecken in Wasser bei Austeniten keinen Einfluss und beim untersuchten 
Ferrit 1.4509 einen positiven, erhöhenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften. 
Grundlagenuntersuchungen zum mehrstufigen Glühen von nichtrostenden Stählen 
Zur Abbildung des Einflusses von Glühbehandlungen mit mehr als einer Umformstufe sind Zug-
proben aus 1.4301d und 1.4509g mit den Vordehnungen und Glühparametern aus Tabelle 17 in 
Anhang 8.4 dargestellt. Die Proben weisen Anlassfarben und zum Teil Zunderschichten auf, da 
ohne Schutzgas geglüht wurde (Bild 60). 
Die mithilfe der Zugprüfmaschine aufgenommenen Kennwerte für die Glühen des Austenits 
1.4301d und des Ferrits 1.4509g sind in Bild 61 zusammengefasst. Analog zu den vorherigen 
Glühversuchen muss beachtet werden, dass es sich bei Rp0,2, Rm und der Gleichmaßdehnung 
nicht mehr um die Kennwerte nach Norm handelt, da die Proben so dünn waren, dass der Quer-
messer nicht mehr verwendet werden konnte. Dennoch zeigen die Ergebnisse, dass nach jeder 
Glühung ähnliche Festigkeitsniveaus erreicht wurden, die Gleichmaßdehnungen jedoch abnahm. 
Die Messung mit dem Feritscope zeigte keine verbleibende Martensitmenge. In Bild 61b ist zu-
dem der Verlauf der Härte angegeben, der im Anlieferungszustand bei ~220HV lag und nach 
dem Dehnen deutlich ansteigt. Es ist zu erkennen, dass die Härte nach jeder Glühung wieder den 
Ausgangswert erreicht. Bei der austenitischen Güte 1.4301 konnte nach allen Stufen noch 
 
Bild 60: Mehrstufig geglühte Zugproben aus 1.4301d und 1.4509g 
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Gleichmaßdehnungsbeträge von ca. 30% und mehr erreicht werden, sodass insgesamt von einer 
zufriedenstellenden Rekristallisation gesprochen werden kann. 
Beim ferritischen Werkstoff 1.4509 zeigt sich ab Stufe 2 und 3 ein Anstieg der Festigkeitswerte 
bei gleichzeitigem Abfall der erreichbaren Gleichmaßdehnungen. Bereits nach der ersten Glü-
hung konnte die anfängliche Vordehnung von 15% nicht mehr erreicht werden, die Proben ver-
sagten bereits bei ca. 10%. Hierdurch musste die Vordehnung deutlich auf Werte von 7-8% re-
duziert werden. Die Rekristallisationsfähigkeit des Ferrits im Vergleich zum Austenit ist somit 
relativ und absolut geringer. 
Bild 60 zeigt den Unterschied der Wiederherstellbarkeit des Umformvermögens zwischen Ferrit 
und Austenit, der noch besser mithilfe der in Bild 62 dargestellten Längung der Proben erkenn-
bar ist. Es wurde die Länge des gedehnten Bereichs der Proben gemessen und für beide Werk-
stoffe gegenübergestellt. Bei Austenit ist dabei ein deutlich besseres Formänderungsvermögen 
festzuhalten, sodass die Proben nach 3 Stufen mit Zwischenglühen von 150 mm auf 350 mm 
gelängt werden konnten.  
 
Bild 61: Verlauf der mechanischen Kennwerte mehrfach geglühter Proben a) Austenit 1.4301d 
b) Ferrit 1.4509g 
 
Bild 62: Längenänderung des gedehnten Bereichs der Proben für 1.4301d und 1.4509g 
a) b) 
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Der Ferrit zeigt aufgrund der ohnehin geringeren Duktilität und des schlechteren Glühverhaltens 
eine deutlich geringere Längung der Probe von 150 mm auf 180 mm. Es kann somit festgehalten 
werden, dass Ferrite zwar durchaus geglüht werden können, im direkten Vergleich mit den Aus-
teniten aber schlechter in Bezug auf die Umformbarkeit bei RT einzustufen sind. Es wurden 
Schliffbilder beider Güten vor und nach dem dreistufigen Glühverfahren erstellt, um einen Zu-
sammenhang zwischen den beobachteten Unterschieden der mechanischen Kennwerte zwischen 
Austenit und Ferrit und der Gefügestruktur herzustellen, siehe Bild 63 und Bild 64. 
Beim 1.4301d ist das Schliffbild der 0.Stufe (Anlieferungszustand) im gedehnten Zustand zu 
sehen, um das durch die Martensitbildung und ausgeprägte Zwillingsbildung veränderten Gefüge 
aus den weiteren Stufen vergleichen zu können. Beim 1.4301 zeigt das Gefüge nach den jeweili-
gen Glühstufen eine ähnliche Ausbildung der Korngröße von Ausscheidungen und Martensitna-
deln. 
Der Ferrit 1.4509 weist im Anfangszustand ein homogenes Gefüge mit den typisch Titan- und 
Niobkarbiden auf, die vom Glühen nicht beeinflusst werden. Schon nach einer Glühstufe bilden 
sich feine Ausscheidungen im Korn sowie primär an den Korngrenzen, die sich durch das Glü-
hen nicht auflösen lassen. Auch höhere Glühtemperaturen und schnelleres Abschrecken führen 
zu keiner Verbesserung, sodass diese Bildung von Ausscheidungen ursächlich für die schlechte-
ren Glüheigenschaften von Ferriten im Gegensatz zu Austeniten ist. 
  
Bild 63: Schliffbilder der in 3 Stufen geglühten Proben des 1.4301d bei 1000-facher  
Vergrößerung  
Bild 64: Schliffbilder der in 3 Stufen geglühten Proben des 1.4509g bei 1000-facher  
Vergrößerung  
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Korrosionsversuche 
An den Güten 1.4301a, 1.4301d sowie 1.4509g wurden interkristalline Korrosions- (IK) und 
Magnesiumchloridtests vom Labor der Firma Witzenmann AG (Pforzheim) durchgeführt, um 
einen negativen Einfluss der Glühbehandlung auf die Korrosionseigenschaften auszuschließen. 
Der IK-Test nach DIN EN ISO 3651-2 wurde für 24 Stunden in kochender Kupfersulfat-
Schwefelsäurelösung unter Zugabe von Elektrolytkupferspänen durchgeführt. Der Magnesium-
chloridtest erfolgte in kochendem Magnesiumchlorid bei 155°C für 96 Stunden. Die Schliffbil-
der der drei geprüften Werkstoffzustände, Anlieferungszustand, geglüht bei 600°C für 180 s und 
geglüht bei 900°C für 180 s sind im Anhang 8.4 aufgeführt. 
Bei den austenitischen Werkstoffen ist im IK-Test ein leicht beginnender interkristalliner Korro-
sionsangriff zu sehen. Bei keiner der Proben wurde Spannungsrisskorrosion festgestellt und kei-
ne der Proben weist Chromkarbidausscheidungen auf. Es kann somit zusammengefasst werden, 
dass das Glühen des austenitischen Stahl 1.4301 keinen negativen Einfluss auf die Korrosionsbe-
ständigkeit hat.  
Beim ferritischen Werkstoff 1.4509g wurde zusätzlich der gedehnte, aber nicht geglühte Zustand 
untersucht. Bei keiner der Proben wurde ein interkristalliner Korrosionsangriff oder Spannungs-
risskorrosion festgestellt. Es kann somit analog zu den Austeniten zusammengefasst werden, 
dass das Glühen keinen negativen Einfluss auf die Korrosionsbeständigkeit hat. Auch das durch 
das Vordehnen hervorgerufene Aufrauen der Bauteiloberfläche zeigt augenscheinlich keinen 
negativen Einfluss. 
4.2 Einfluss von Wärme und Ziehfolie auf das tribologische System  
Im Bezug auf den Einfluss der Wärme auf das tribologische System während des Ziehvorgangs 
sind mehrere Fragestellungen im Vorfeld von Interesse. Zur Umformung nichtrostender Stähle 
werden diverse Werkzeugbeschichtungen und Ziehfolien bei variablen Flächenpressungen ein-
gesetzt, sodass eine Bewertung des Temperatureinflusses und der Auswahl von temperaturstabi-
len Schmierstoffen nur im Kontext mit den resultierenden Reibungszahlen bei unterschiedlichen 
Flächenpressungen und Werkzeugoberflächen erfolgen kann. Der Einfluss von Ziehfolien wird 
im Folgenden gesondert betrachtet, da dieser für die Umformung nichtrostender Stähle zwar 
elementar ist, die thermischen Einflüsse darauf jedoch vernachlässigbar sind. 
4.2.1 Temperatureinfluss auf den Schmierstoff 
In Streifenziehversuchen ohne Umlenkung wurden die Beschichtungen TiAlCN, TiAlN, Forma-
tic (Fa. Eiffeler), Balinit B (OerlikonBalzers) und AMPCO25 (Bild 65) sowie die Schmierstoffe 
RC9720 (Fa. RheinChemie), Stanz+Nibbelöl (Fa. Trumpf) und das Ziehöl Multidraw CF43 (Fa. 
Zeller+Gmelin) untersucht. Der Schmierstoff RC9720 zeichnet sich dabei laut Herstellerangaben 
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durch eine besondere Temperaturstabilität aus, die durch Hinzufügen von speziellen Additiven 
sowie nativen Ölbestandteilen (z. B. Rizinus- oder Rapsöl) erreicht werden soll. Die Bleche 
wurden zur Sicherstellung gleichbleibender Oberflächeneigenschaften mit dem Oberflächen-
messgerät µsurf digitalisiert. Als Blechwerkstoff diente 1.4301, wobei die Blechstreifen eine 
Oberflächenausführung 2B und einen flächigen Mittenrauhwert von Sa = 0,2 aufwiesen. 
Die Untersuchung der Einflüsse der Temperatur auf das Tribosystem erfolgt durch Erwärmen 
der Ziehbacken auf 40°C, 60°C und 80°C. Das Blech wird nicht erwärmt, da der in der Praxis 
vorhandene Fall des Einlegens eines kalten, beölten Blechs in ein warmes Werkzeug simuliert 
werden soll.  
Einen Vergleich eines temperaturstabilen und -abhängigen Schmierstoffs zeigt Bild 66a. Das 
untersuchte Standard-Ziehöl zeigt zwar bessere Gleiteigenschaften als das temperaturoptimierte 
Ziehöl, aber auch eine deutliche Abhängigkeit von der Temperatur. Diese ist insofern kritisch zu 
beurteilen, da sich keine Tendenz ableiten lässt und die Werte im Bereich von 0,065 bis 0,105 
stark streuen. Im Gegensatz dazu kann beim Schmierstoff RC9720 im Temperaturbereich bis 
Bild 65: Untersuchte Ziehbackenbeschichtungen und 3D-Oberflächenprofil des 1.4301  
Bild 66: a) Vergleich der Reibungszahlen bei zwei ausgewählten Schmierstoffen im Tempera-
turbereich RT bis 80°C b) Reibverhalten ausgewählter Beschichtungen in Abhängig-
keit vom Schmierstoff 
a) b) 
106 4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 
 
80°C keine Temperaturabhängigkeit festgestellt werden. Die ermittelten Werte können bei allen 
Temperaturen hinreichend genau reproduziert werden und streuen im Bereich von 0,126 bis 
0,138.  
Bild 66b zeigt die Reibungszahlen dieser Schmierstoffe auf 1.4301 in Anhängigkeit von der 
Werkzeugbeschichtung. Der temperaturstabilere Schmierstoff weist grundsätzlich höhere Rei-
bungszahlen auf, die aber stark von der verwendeten Beschichtung beeinflusst werden. So ist die 
Differenz der Reibungszahlen zwischen den Schmierstoffen bei der Beschichtung TiAlN im 
Vergleich zur Beschichtung Balint B kleiner. Dabei gliedern sich die Reibungszahlen des tempe-
raturstabilen Schmierstoffs RC9720 in Bereiche zwischen 0,13 und 0,05 ein und sind somit für 
Tiefziehprozesse geeignet. 
Einfluss von Ziehfolie auf das tribologische System 
Eine weitere Besonderheit des tribologischen Systems bei der Umformung von nichtrostenden 
Stählen ist der Einsatz von Tiefziehfolie. Eine Verringerung der Reibungszahl führt Zwangswei-
se zu geringerer Reibungswärme und somit einer Reduzierung der Erwärmung des Bauteils. Der 
Temperatureinfluss des bereits erwärmten Werkzeuges wird bei diesen Untersuchungen nicht 
untersucht, da die Tiefziehfolie eine isolierende Wirkung zwischen Blech und Werkzeug ausübt 
und somit sich weder das Werkzeug noch der Schmierstoff erwärmt (vgl.4.3.2). Auch bei tempe-
rierten Werkzeugen wird aufgrund der geringen Temperaturen von keinem Einfluss auf die 
Ziehfolie ausgegangen. 
Die Durchführung von Streifenziehversuchen mit Folie erfolgte anhand von 13 unterschiedlichen 
Folientypen der Firma Novacel mit dem Ziel, die Reibungszahlen in Abhängigkeit von den Foli-
eneigenschaften und Werkzeugwerkstoffen zu ermitteln (siehe Tabelle 18 im Anhang). Die un-
tersuchten Folien sind an unterschiedliche Anwendungsfälle angepasst, blau transparente Ziehfo-
lie zum Schutz des Werkzeugs und der Bauteiloberfläche während des Tiefziehens, weiße oder 
schwarze Schutzfolie zum Schutz beim Abkanten oder Transport und klare Schutzfolie für belie-
bige Anwendungen. 
Bild 67 stellt einen Vergleich der Reibungszahlen im trockenen Zustand für die untersuchten 
Folientypen für die Werkzeugwerkstoffe 1.2379, AMPCO25 und die Beschichtung TiAlN dar. 
Die Folien wurden auf Blechstreifen aus 1.4301 in der Oberflächenausführung 2B geklebt. Die 
Werte in Klammern geben die gemessene Oberflächenrauigkeit Sa in µm an. Die geringsten Rei-
bungszahlen stellen sich mit dem beschichteten Werkzeug und die größten mit dem unbeschich-
teten Werkzeug ein, obwohl das beschichtete Werkzeug mit Sa = 0,57 µm eine größere Oberflä-
chenrauigkeit aufweist. 
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Beim trockenen Umformen mit Ziehfolie resultieren hohe Reibungszahlen >0,3, die bei hohen 
Flächenpressungen zu hohen Schubkräften in der Folienoberfläche führen. In Abhängigkeit von 
der Foliendicke und -beschaffenheit führt dies bereits ab Flächenpressungen von >2 MPa zu ei-
ner Beschädigung der Folie, aus der Flitterbildung oder ein gänzliches Abreißen der Folie resul-
tiert. Aus diesem Grund ist die zusätzliche Beölung der Folien zwingend anzuraten. 
Bereits ab sehr geringen Schmierstoffmengen von 0,5 g/m² fallen die ermittelten Reibungszahlen 
unabhängig vom Folientyp sehr stark ab, wobei sich dieser Effekt unabhängig vom Werkzeug-
werkstoff einstellt, siehe Bild 68. Bei weiterer Erhöhung der Schmierstoffmenge tritt eine Sätti-
gung der Oberflächenrauigkeit ein und die Reibungszahlen sinken nur noch moderat ab. Eine 
Erhöhung der Schmierstoffmenge von mehr als 0,5g/m² erbringt somit keine weiteren Vorteile, 
sodass schon sehr geringe Schmierstoffmengen ausreichend gute Resultate liefern. 
 
Bild 67: Vergleich der Reibungszahlen unterschiedlicher Folien für verschiedene Werkzeug-
werkstoffe 
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Den Einfluss der Folienoberflächenrauigkeit und der Schmierstoffmenge auf die resultierenden 
Reibungszahlen zeigt Bild 69. Im trockenen Zustand fallen die Reibungszahlen mit zunehmender 
Folienrauigkeit leicht ab, wohingegen im geschmierten Zustand ein Ansteigen der Reibungszah-
len mit zunehmender Folienrauigkeit festzuhalten ist. Der Streubereich der Reibungszahlen 
nimmt des Weiteren mit abnehmenden Folienrauigkeiten zu. 
 
Bild 68: Reibungszahlen in Abhängigkeit von der Schmierstoffmenge für diverse Zieh- und 
Schutzfolien a) Beschichtung TiAlN b) AMPCO25 
 
Bild 69: Reibungszahlen über der Folienrauigkeit Sa a) AMPCO25 b) Beschichtung TiAlN 
a) 
b) 
a) b) 
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Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass die Oberflächenrauigkeit der Folie sowie der 
Einsatz von Schmierstoffen einen relativ hohen Einfluss auf die Gleiteigenschaften und somit 
das tribologische System bei der Umformung von nichtrostenden Stählen mit Ziehfolie hat. Ge-
ringe Schmierstoffmengen führen hierbei zu sehr geringen Reibungszahlen und hervorragenden 
Gleiteigenschaften. Durch die richtige Wahl des Folientyps kann die Reibung der Folien bei der 
Umformung gezielt eingestellt, verbessert sowie an den individuellen Anwendungsfall angepasst 
werden. 
4.3 Wärmeeinfluss des Werkzeuges 
4.3.1 Wärmemessungen an Werkzeugen im Dauerlauf 
Das während des Umformprozesses am Werkzeug auf das umzuformende Werkstück wirkende 
Temperaturfeld ist für die Analyse des Einflusses der Temperatur auf das Umformergebnis von 
hoher Bedeutung. Besonders von Interesse ist der Verlauf der entstehenden Temperaturen im 
Dauerlauf bei der Umformung von nichtrostenden Stählen, der nachfolgend unter Labor- und 
industriellen Bedingungen erfasst und analysiert wird. Diese Messungen dienen anschließend als 
Richtwerte für die Temperaturbereiche, die bei der Umformung von Relevanz sind und zeigen in 
gleicher Weise den Einfluss der Temperatur auf die dehnungsinduzierte Martensitbildung. 
Wärmemessungen am mehrstufigen Ziehteil unter industriellen Bedingungen  
Die Messungen unter industriellen Bedingungen wurden bei der Firma B/S/H/ durchgeführt. Als 
Realteil dient der „Wrasentopf“, der ein zylindrisches Bauteil aus 1.4301 darstellt, das in einem 
mehrstufigen Prozess gezogen wird. Nach einen Vorziehen in Stufe 1 wird in den Stufen 2 und 3 
der Bauteildurchmesser weiter verkleinert und die Napfhöhe vergrößert. In den weiteren Stufen 
wird das Bauteil beschnitten und verschiedene Verprägungen eingebracht. In die Werkzeuge 
wurden in allen Stufen Bohrungen in den Blechhalter und am Matrizenring sowie 10 mm unter-
halb des Matrizenrings eingebracht, die bis ca. 3 mm unter der Werkstückoberfläche reichen, 
und mit Mantelthermoelementen Typ-K versehen. Die Erfassung der lokalen Werkzeugtempera-
turen während der Serienfertigung erfolgte über entsprechende Messverstärker und dem Pro-
gramm QuantumX der Fa. HBM. Eine Wärmebildkamera (TROTEC RC120LV) innerhalb des 
Werkzeugaufbaus diente zur Überwachung der Bauteiloberflächentemperatur während des Dau-
erlaufs mit 22 Hub / min. 
Die gemessenen Temperaturverläufe in den Ziehradien der 1. und 3. Stufe sind in Bild 70 aufge-
tragen. Die höchsten Temperaturen stellen sich erwartungsgemäß am Ziehradius ein, Ver-
gleichsmessungen am Blechhalter ergeben deutlich geringere Temperaturen, siehe Anhang 8.6. 
Im Abstand von 10 mm weiter innerhalb des Werkzeugs am Matrizenradius ergeben sich bereits 
deutlich reduzierte Temperaturen aufgrund der Dissipation der Wärme in das Werkzeugvolumen. 
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Des Weiteren zeichnen sich an den oberflächennahen Messstellen die einzelnen Wärmeimpulse 
der Züge deutlich ab, die mit zunehmender Tiefe im Werkzeug verteilt und abgeschwächt wer-
den. Obwohl die Umformung in der 3. Stufe kleiner als in der 1. Stufe ist, ergeben sich deutlich 
höhere Temperaturen, da dort bereits das Bauteil aus den Vorstufen erwärmt einläuft und Wärme 
ans Werkzeug abgegeben hat.  
Alle Temperaturverläufe im Dauerlauf sind durch gleiche Phasen gekennzeichnet: Zunächst er-
wärmt sich die Matrize rasch innerhalb der ersten 50 Näpfe auf Temperaturen von über 80°C in 
der 3. Stufe. Anschließend läuft der Wert gegen einen Grenzwert, wobei Schwankungen der 
Umgebungsbedingungen (Luftzug) sich als Wellen in der Temperaturentwicklung abzeichnen. 
Die maximale Temperatur wird mit 97°C erst nach ca. 700 Näpfen (1,5 Stunden) Dauerlauf er-
reicht, wobei eine statische Grenztemperatur im Gegensatz zur in der Literatur angegebenen 
Theorie nicht erreicht wird. Von einer maximalen statischen Temperatur ist zwar auszugehen, 
die asymptotische Annäherung an diese verläuft aber aufgrund der großen Werkzeugmasse sehr 
langsam. Mithilfe linearer Interpolation der beiden Messstellen kann eine maximale Werk-
zeugoberflächentemperatur von >106°C in Stufe 3 nach mehreren Stunden abgeschätzt werden. 
Ebenfalls gut zu erkennen ist, dass kurzzeitige  Produktionsunterbrechungen wie in Bild 70 nach 
ca. 500 s keinen nennenswerten Einfluss auf die Gesamtentwicklung der Werkzeugtemperaturen 
haben. 
Interessant in diesem Zusammenhang ist auch, dass bei Wiederaufnahme der Fertigung die Tem-
peraturen sehr schnell wieder das frühere Niveau erreichen und sich nahtlos in den ursprüngli-
chen Verlauf einfügen. Dies ist vor allem darauf zurückzuführen, dass die Temperatur im Inne-
ren des Werkzeugs diese Unterbrechungen nur zeitverzögert erfährt und somit das Temperatur-
gefälle zur Werkzeugoberfläche hin nur langsam abfällt. Fehler im Produktionsablauf, die beim 
Anfahren der Presse durch das Aufheizen des Werkzeuges entstehen und vom Maschinenbedie-
 
Bild 70: Temperaturverläufe an den Ziehradien und im Blechhalter der Messreihe Nr.3 
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ner korrigiert werden müssen, führen zu Stillstandzeiten im Produktionsablauf. In den Einstell-
zeiten kommt es zu Temperaturschwankungen im Prozess von bis zu 35°C, siehe Bild 71. Die 
Messungen zeigen deutlich, dass ein temperaturstabiler Fertigungsprozess zwar nicht erreicht 
wird, jedoch für einen konstanten Fertigungsprozess zielführend ist.  
Die Messungen der Oberflächentemperaturen mit der Thermokamera wurden aus zwei Perspek-
tiven aufgenommen (Bild 72). Die höchsten Oberflächentemperaturen treten analog zur Messung 
der Werkzeugtemperaturen in Stufe 3 auf, in Einzelbildern konnten bis zu 130°C gemessen wer-
den. Stufe 2 (<70°C) und Stufe 1 (<50°C) erreichen diese Werte trotz höherer Umformgrade 
nicht.  
Die maximalen über eine kleine Fläche gemittelten Durchschnittstemperaturen ergeben sich un-
mittelbar nach dem Öffnen des Werkzeugs am Napfradius. Die Temperaturen steigen analog zur 
Werkzeugtemperatur innerhalb von 10-15 Näpfen schnell von maximalen Werte von 53°C beim 
1.Napf und auf über 75°C beim 15. Napf. Im weiteren Verlauf des Prozesses steigt die Tempera-
tur auf Werte über 83°C, wodurch sich eine maximale Temperaturdifferenz zwischen dem ersten 
und letzten Napf von >30°C ergibt.  
Bild 71b zeigt die Temperaturdifferenz der durchschnittlichen Napftemperaturen im Dauerlauf 
von 230 Näpfen. Auch hier ergibt sich nach ein zunächst rascher, dann anschließend langsamer, 
kontinuierlicher Anstieg der Temperatur, der auch nach 230 Näpfen noch nicht abgeschlossen 
scheint. Die gemessenen Temperaturschwankungen zwischen 50°C und 90°C sind vor daher 
allem von Interesse, da sie großen Einfluss auf die Martensitbildung und die mechanischen Ei-
genschaften des Werkstoffs haben. 
 
Bild 71: a) Gemessene Schwankungen des Temperaturfelds beim Anfahren der Serienproduk-
tion b) Temperaturanstieg der maximalen Napftemperatur 
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Wärmemessungen an Rundnäpfen im Dauerlauf unter Laborbedingungen 
Analog zu den Messungen am Realteil wurde die Werkzeugtemperatur unter Laborbedingungen 
an einem 100-mm-Rundnapffolgeverbundwerkzeug mit dem Werkstoff 1.4301 in 0,8 mm 
Blechdicke ermittelt, um Störeinflüsse unter Produktionsbedingungen herauszufiltern. Das 
Folgeverbundwerkzeug besteht aus drei Stufen, wobei in der Ersten die Ronde beschnitten, in 
der Zweiten ein 100mm-Rundnapf tiefgezogen und in der dritten Stufe der Napf ausgeschnitten 
wird, siehe Bild 73. Die Thermofühler sind unmittelbar unterhalb der Werkzeugoberfläche im 
Blechhalter, am Matrizenradius und in der Matrizengrundplatte eingebracht. 
Bild 74a zeigt den Temperaturverlauf im Dauerlauf und auch die Abkühlkurven. Es zeigt sich 
eine Temperaturerhöhung in der Matrize von >20°C. Der Blechhalter weist geringe Temperatu-
ren von ca. 43°C auf und kühlt nach Stillstand langsamer aus, da aufgrund des Werkzeugaufbaus 
eine geringere Wärmeabführung an angrenzende Werkzeugteile stattfindet. Generell kann auf-
grund der geringeren Hubzahl, Blechdicke und des kleinen Umformgrads eine deutlich geringere 
Temperaturentwicklung im Vergleich mit den Messungen am Realwerkzeug festgestellt werden. 
In Bild 74a ist das Abkühlverhalten der Matrize nach dem Ziehen von 8 Näpfen dargestellt. Die 
 
Bild 72: Thermografiebilder Wrasentopf a) Blick auf Stufe 1 und 2 mit max. Temperatur b) Blick 
auf Stufe 2, 3 und 4 mit maximalen Temperaturen 
 
Bild 73: a) 100er-Napf-Folgeverbundwerkzeug b) Streifenbild mit Werkzeugstufen 
b) a) 
Stufe 2 
Stufe 4 
Stufe 3 
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Werkzeugtemperatur vor dem ersten Napf (kaltes Werkzeug) wird erst wieder nach ca. 5 Minu-
ten erreicht. Weitere Versuche haben gezeigt, dass die ursprüngliche Temperatur eines kalten 
Werkzeuges erst nach mehreren Stunden erreicht wird. 
Das Coil wurde im Vorfeld so markiert, dass die Näpfe nach dem Umformen ihrer Reihenfolge 
nach sortiert und mit dem Feritscope hinsichtlich des Martensitanteils vermessen werden konn-
ten. Die Messungen erfolgten entlang eines Querschnitts von der Mitte des Napfs bis zur Außen-
kante der Zarge mit 10 Messwiederholungen pro Messpunkt und jeweils umlaufend weiteren 10 
Messpunkten pro Napf, siehe Anhang 8.6. Die Werte sind erwartungsgemäß am Boden gering, 
steigen im Napfradius an, haben ein lokales Minimum im Bereich der Zargenmitte und steigen 
dann zum Flansch hin wieder an. Aufgrund der punktuellen Messung ergibt sich eine sehr große 
Messstreuung, die durch eine entsprechend hohe Anzahl an Messwiederholungen kompensiert 
wurde. 
Bild 75 zeigt den Verlauf der durchschnittlichen Feritscopewerte an den Messpunkten Ziehradi-
us, Boden und Napfradius für die ersten 30 Näpfe der Dauerlaufversuche. Im Boden und Boden-
radius stellen sich keine großen Veränderungen ein. Im Ziehradius kann eine Halbierung der 
Feritscopeanzeige und damit des Martensitgehalt von ca. 10% auf ca. 5% beobachtet werden. 
Dies zeigt die große Abhängigkeit der Martensitbildung von der Werkzeugtemperatur, die in 
diesem Bereich lediglich um 20°C variiert, und bestätigt nochmals das hohe Potenzial tempera-
turgeführter Werkzeuge. 
 
Bild 74: a) gemessener Temperaturverlauf in der Matrize, Grundplatte und Blechhalter im Dau-
erlauf 100er-Napf b) Abkühlverhalten Matrize nach dem Ziehen von 8 Näpfen 
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4.3.2 Wärmeleitung und -übergänge in Umformwerkzeugen 
Zur Beurteilung der Einflüsse von Zwischenmedien und Werkstoffkombinationen auf die Kon-
taktwärmeübergänge zwischen den Werkzeugkomponenten und Bauteilen wird ein Versuchstand 
mit nicht-statischer Messung nach dem Prinzip Rosochowska [Ros04], Xu [Xu06], Sunil 
[Sun04] oder Hänsel [Hän98] ausgeführt. Nachteilig an diesem Aufbau ist die erhöhte Ungenau-
igkeit der Messung, außerdem werden gegebenenfalls dynamische Effekte mit vermessen. Der 
Versuchstand arbeitet nach dem einfachen Grundprinzip, dass ein warmer Körper (Heizzylinder) 
auf einen kälteren Körper (Messzylinder) gepresst und der Temperatursprung zwischen den 
Oberflächen gemessen wird. Der Versuchstand ist so ausgelegt, dass eine einfache Anwendbar-
keit unter industriellen Bedingungen möglich ist. Die Vorauslegung erfolgt mit thermischen Si-
mulationen in DEFORM 3D in der der 100°C warme Heizzylinder mit einer Körpertemperatur 
von 100°C auf den Messzylinder gepresst wird, siehe Bild 76.  
 
Bild 75: Entwicklung des Martensitgehalts im Boden, Matrizenradius und Bodenradius beim 
Ziehen von 100er-Näpfen im Dauerlauf 
 
Bild 76: Simulierte Temperaturverläufe entlang der Zentralachse des Versuchsstands bei einer 
Temperaturdifferenz der Körper von 100°C und α = 11 W/m²K in DEFORM 3D 
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Zur Bestimmung der notwenigen Oberflächentemperaturen wird auf einer Seite direkt ein Al-Cr-
Thermoelement auf die Blechoberfläche geschweißt und so die Platinentemperatur Tb bestimmt. 
Im kalten Messzylinder wird die Temperatur an zwei Punkten an der Mittelachse im Körper mit 
Mantelthermoelementen gemessen und bis zur Oberfläche extrapoliert. Dies ist zulässig, da die 
Wärmeleitung in Festkörpern einfach zu messen ist. 
Bild 77 zeigt den prinzipiellen Aufbau des Versuchstandes. Es wurde ein 2-Säulengestell mit 
Kugelkäfig der Firma FIBRO gewählt, das mit Wärmedämmplatten (Fa. Brandenburger) zur 
thermischen Isolation des Heizzylinders von der Presse ausgestattet ist. Die Probe ist mit einem 
Haltering am Heizzylinder fixiert und nimmt somit die Temperatur des Heizzylinders an. Der 
Messzylinder ist austauschbar und ermöglicht die Untersuchungen verschiedener Werkzeug-
werkstoffmaterialien. Es stehen ein Messzylinder aus AMPCO 25 und 1.2379 (beide geschliffen 
auf Ra 0,2) zur Verfügung. 
Das Werkzeug wurde in eine 400-kN-Universalprüfmaschine eingebaut, die das Halten einer 
genau definierten Kraft ermöglicht. Die Temperaturen T1 und T2 werden im 4 mm Abstand im 
Messzylinder mit Thermoelementen Typ K abgenommen, siehe Bild 77b. Durch Thermografie-
messungen (Bild 78) konnten die Temperaturverläufe überprüft und die Temperaturmessungen 
mittels Thermoelementen validiert werden. Der Heizzylinder wird über eine Manschette der Fa. 
 
Bild 77: Prinzipieller Aufbau des Versuchstandes zur Kontaktwärmeübergangsmessung 
                    
Bild 78: Thermografiemessung des Wärmeflusses vor und nach dem Kontakt der Zylinder 
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WEMA auf 100°C erwärmt und über ein Thermoelement und mittels eines Temperaturreglers 
auf dieser Temperatur gehalten.  
Die wichtigsten Daten der untersuchten Blechwerkstoffe wie die Dichte, der quadratische Mit-
tenrauwert Rq und Wärmeleitfähigkeit sind in Tabelle 7 aufgelistet. Neben dem Ferrit 1.4016 und 
dem Austenit 1.4301 in 2R und 2B Oberflächenausführung wird als Blechwerkstoff noch das 
Aluminium 3.6008 getestet. Bei den Versuchen soll des Weiteren der Einfluss von Schmierstoff 
sowie Zieh- eine Schutzfolie untersucht werden. 
Tabelle 7: Kenndaten der untersuchten Blech- und Werkzeugwerkstoffe 
Werkstoff-
nummer 
Bezeichnung Dichte Wärmeleitfähigkeit Dicke Rq 
1.4016 X6 Cr17 7,7 kg/dm³ 25 W/mK 0,7 mm 1,039 μm 
1.4301 2R X5CrNi18-10 7,97 kg/dm³ 15 W/mK 0,7 mm 0,486 μm 
1.4301 2B X5CrNi18-10 7,97 kg/dm³ 15 W/mK 0,8 mm 1,065 μm 
3.6008 Aluminium 2,7 kg/dm³ ~230 W/mK 1,5 mm 1,418 μm 
Werkzeugwerk-
stoffe 
     
1.2379 X155CrVMo12-1 7,7 kg/dm³ 16,7 W/mK   1,084 μm 
Ampco 25  6,93 kg/dm³ 33 W/mK  0,592 μm 
Einfluss des Temperaturniveaus auf die Kontaktwärmeübergangszahl 
Der Verlauf der gemessenen Oberflächentemperaturen der Messzylinder Tc bei unterschiedlichen 
Temperaturniveaus von 75°C, 100°C und 125°C sowie die dazugehörigen Platinentemperaturen 
Tb sind in Bild 79 über der Zeit aufgetragen. 
 
Bild 79: Verlauf der Oberflächentemperaturen von Blech (Tb) und Messzylinder (TC) bei 75, 100 
und 125 °C über die Zeit bei 7 MPa Kontaktdruck mit der Materialpaarung 1.2379 und 
AA6008 
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Die Temperatur des Messzylinders steigt nach kurzer Verzögerung steil an und pendelt sich auf 
einen konstanten Wert ein. Die Temperaturen der Bleche sinken ab und erreichen ab ca. 10 Se-
kunden einen stabilen Wert. Die Temperaturen Tb und Tc gleichen sich aufgrund des Wärmeab-
flusses am Messzylinders auch nach 50 s Messzeit nicht vollständig an. Diese Anfahrvorgänge 
finden in realen Prozessen ebenfalls statt, sollen hier aber für den Vergleich der Einflüsse auf 
den Kontaktwärmeübergang nicht betrachtet werden. 
Zur Berechnung wird deshalb der Durchschnitt der errechneten Werte nach dem Anfahren und 
Vorliegen eines annähernd konstanten Wärmestroms entlang der Längsachse verwendet. Unter 
dieser Annahme wird zunächst die Wärmestromdichte im Messzylinder zwischen den Mess-
punkten T1 und T2 bestimmt:  
Die Kontaktwärmeübergangszahl αw (Kontaktwärmeübergangskoeffizienten) ist definiert als 
Quotient der Wärmestromdichte   und der Temperaturdifferenz ΔT zwischen den Kontaktpart-
nern. Somit ergibt sich mit (18): 
Die Temperaturdifferenz der Kontaktpartner liegt zwischen der Messzylinderoberflächentempe-
ratur und der gemessenen Platinentemperatur ΔT = (Tb-Tc) folgt: 
Die Oberflächentemperatur Tc des Messzylinders kann unter der Annahme eines konstanten 
Wärmestroms linear extrapoliert werden, da die Körperoberfläche und Messpunkte äquidistant 
sind: 
Mithilfe der Messergebnisse aus Bild 79 und den Formeln (20) und (21) ergibt sich ein zeitlicher 
Verlauf der Kontaktwärmeübergangszahl wie in Bild 80 gezeigt. Im stationären Bereich ab 20 s 
ergeben sich Werte von ca. 3500 W/m²K für das Temperaturniveau 75°C, diese steigen auf über 
6000 W/m²K für 125°C. Die Kontaktwärmeübergangszahl ist in diesem Temperaturbereich vor 
allem stark abhängig vom Temperaturniveau.  
Der Einfluss einer Werkzeugerwärmung, die durch eine Erhöhung der Messzylindertemperatur 
Tc von 25°C und 45°C simuliert wird, zeigt beim Temperaturniveau von 100°C zwar eine Beein-
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flussung des Kurvenverlaufs in der Anlaufphase, führt aber nach 30 s zu sehr ähnlichen Ergeb-
nissen. 
Einfluss des Kontaktdrucks auf den Kontaktwärmeübergangszahl 
Die applizierte Flächenpressung ist einer der entscheidenden Einflussfaktoren auf die KWÜZ, 
wobei von einigen Autoren ein ab einer bestimmten Flächenpressung gleichbleibender Maxi-
malwert und bei anderen Modellen ein stetiger Anstieg der KWÜZ über der Flächenpressung 
angenommen wird. 
Die Ergebnisse der Messungen zwischen dem Werkzeugwerkstoff AMPCO und 1.2379 mit den 
Blechwerkstoffen zeigt Bild 81. Der Kontaktwärmeübergangskoeffizienten ist bei ca. 0 MPa 
(reines Aufliegen der Körper durch ihr Eigengewicht) mit Werten um 300 W/m²K gering, steigt 
sprunghaft bei 1 MPa an und verbleibt im weiteren Verlauf bis 15 MPa annähernd konstant. Eine 
Abhängigkeit des Koeffizienten im untersuchten Wertebereich von der Flächenpressung kann 
somit nicht nachgewiesen werden. Der Kontaktwärmeübergangskoeffizienten ist beim Werk-
zeugwerkstoff 1.2379 grundsätzlich um ca. 20% höher, als bei AMPCO25. 
Noch deutlichere Unterschiede lassen sich zwischen den einzelnen Blechwerkstoffen erkennen. 
Der Kontaktwärmeübergang ist für den Blechwerkstoff 1.4016 R2 gegenüber dem 1.4301 B2 um 
ca. 25% erhöht und bei Aluminium 3.6008 um ca. 250% größer. Dies lässt sich hauptsächlich auf 
die höhere Wärmeleitfähigkeit der Werkstoffe zurückführen, da der Wärmeübergang meist über 
den direkten metallischen Kontakt abläuft und somit die Rauheitspitzen der technischen Oberflä-
chen in den Spalten als Mikro-Wärmebrücken fungieren. 
 
Bild 80: Verlauf des Kontaktwärmeübergangskoeffizienten für unterschiedliche Temperaturni-
veaus über der Kontaktzeit 
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In der Werkzeugtechnik werden oft Platten gleichen Werkstoffs oder Aktivteile mit den Grund-
körpern verschraubt. Für die Auslegung und Simulation ganzer Werkzeugsysteme werden des-
wegen auch Kontaktwärmeübergangskoeffizienten zwischen diesen Werkstoffen benötigt. In 
Bild 81 konnte im Gegensatz zu den Versuchen mit Zwischenblech ein Einfluss der Flächenpres-
sung auf die KWÜZ bei direktem Werkzeugkontakt nachgewiesen werden. 
Einfluss des Schmierstoffs auf die Kontaktwärmeübergangszahl 
Der Schmierstoff KTL N16 (Zeller+Gmelin mit einer Menge von 3 g/m² wird zur Ermittlung des 
Einflusses eines Schmierfilms auf den Kontaktwärmeübergangskoeffizienten gewählt. Die Kon-
taktwärmeübergangszahl erhöht sich bei geschmiertem Blech unabhängig vom Werkzeug- oder 
Blechwerkstoff um durchschnittlich 20-30%, da der Schmierstoff die Luft in den Zwischenräu-
men der Oberflächenrauigkeiten im Spalt verdrängt und somit die Wärme zusätzlich über den 
Schmierfilm geleitet wird. Der Effekt konnte in gleichem Maße bei 0 MPa und 10 MPa nachge-
wiesen werden. Die Untersuchung von zwei unterschiedlichen Oberflächenausführungen des 
1.4301 mit jeweils einer Oberflächenrauigkeit Rq von 0,49 und 1,06 ergab stets einen geringfü-
gig höheren Kontaktwärmeübergangskoeffizienten beim raueren Blech. Der Wärmefluss ist so-
mit bei geschmiertem Blech höher. 
 
Bild 81: Verlauf der Kontaktwärmeübergangskoeffizienten für Flächenpressungen bis 16 MPa 
und für unterschiedliche Blech- und Werkzeugwerkstoffkombinationen 
 
Bild 82: Verlauf des Kontaktwärmeübergangskoeffizienten für Flächenpressungen bis 30 MPa 
bei direktem Werkzeugkontakt 
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Einfluss von Ziehfolie auf die Kontaktwärmeübergangszahl 
Wie erwähnt, stellt die Verwendung von Tiefziehfolie eine Besonderheit bei der Umformung 
nichtrostender Stähle dar. Versuche mit Tiefziehfolie 4105C sowie der dickeren Schutzfolie 
4503RB (beide Fa. Novacel) wurden zur quantitativen Erfassung des Einflusses auf den Kon-
taktwärmeübergangskoeffizienten durchgeführt. Die Thermoelemente zur Erfassung der Plati-
nentemperatur während des Versuchs wurden unter die Folie angebracht (vgl. Bild 21b).  
In der Blechumformung entstehen zwei Fälle: entweder wurde die Platine durch Umformwärme 
bereits erwärmt (entspricht fest mit Heizzylinder verbundener Probenplatine) oder liegt lose auf 
dem Werkzeug auf (entspricht lose auf Messzylinder aufliegender Probenplatine). In weiteren 
Versuchsreihen konnte kein nennenswerter Zusammenhang zwischen der anfänglichen Platinen-
temperatur und dem Kontaktwärmeübergangskoeffizienten gefunden werden. 
Die ermittelten Werte für AMPCO 25 (Bild 84a) und 1.2379 (Bild 84b) mit und ohne Ziehfolie 
zeigen eine Reduzierung der Kontaktwärmeübergangskoeffizienten um fast 50%, die Ziehfolie 
wirkt also stark wärmeisolierend. Bei der dickeren Schutzfolie 4503RB ist dieser Effekt signifi-
kanter und die Werte reduzieren sich im Fall des Werkstoffs 1.4016 von ca. 1.500 W/m²K auf ca. 
550 W/m²K um fast 65%. Wird zusätzlich berücksichtigt, dass die Folien auch die Konvektion 
und Strahlung unterdrücken und damit auch im Leerhub von Bedeutung sind, kann festgehalten 
werden, dass beim Umformen der Folieneinfluss (Folientyp und Foliendicke) auf den Wärme-
haushalt zwingend mitberücksichtigt werden muss. 
 
Bild 83: Abhängigkeit des Kontaktwärmeübergangskoeffizienten vom Schmier- und Blechwerk-
stoff für 0 MPa und 10 MPa sowie für AMPCO25 und 1.2379 
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4.3.3 Einfluss der Wärme auf das Scherschneiden 
In den nachfolgenden Abschnitten wird untersucht, inwiefern sich die von der Temperatur her-
vorgerufene Unterdrückung der dehnungsinduzierten Martensitbildung auf den Prozess des 
Scherschneidens auswirkt. Übergeordnetes Ziel stellt die temperaturgeführte Verbesserung der 
Schnittflächenqualität sowie Reduzierung des Werkzeugverschleißes dar. Zunächst werden die 
im Scherschneidprozess auftretenden Temperaturen bestimmt und Grundlagenwissen geschaf-
fen. Anschließend wird durch gezielte Temperaturführung der Einfluss auf die Schnittqualität, 
Schneidkräfte sowie den Verschleiß analysiert und diskutiert. 
Einfluss der Temperatur auf die Schnittflächenqualität 
Die Messung der Temperaturentwicklung in Schneidwerkzeugen wird mittels einer Bruderer 
Schnellläuferpresse BSTA 30 mit dem austenitischen, nichtrostenden Stahl 1.4376 (1,2mm) 
durchgeführt. Der Schneidspalt betrug für alle Versuche 10% der Blechdicke und das einlaufen-
de Coil war ungeschmiert. Bild 85a zeigt den Temperaturverlauf eines innerhalb der Stirnfläche 
des Schneidstempels über eine Bohrung integrierten Mantelthermoelements (Bild 85b) während 
des Dauerlaufs, bei dem die Temperatur analog zu den Messungen beim Tiefziehen rasch an-
steigt, anschließend aber gegen einen Sättigungswert läuft. Analog zum Tiefziehprozess haben 
kurze Stillstandzeiten kaum einen Einfluss auf die Gesamtentwicklung der Temperatur. Bei der 
maximalen Geschwindigkeit von 500 Hub/Min kann eine maximale Temperatur von 32°C im 
Schneidstempel erreicht werden. Mikroskopische Untersuchungen der Schnittfläche ergaben 
genauso wie die Messung der Martensitanteile in der Schnittkante keine nennenswerten Unter-
schiede gegenüber bei RT geschnittenen Teilen. Die während des Schneidvorgangs im Dauerlauf 
entstehende Wärme ist somit zu gering, um einen nachhaltigen Einfluss auf den Werkstoff aus-
zuüben. Die geringe Temperaturentwicklung lässt sich auf die zu geringe Blechdicke, die gute 
Wärmeleitfähigkeit des Werkzeugstahls sowie die zu geringe Schneidgeschwindigkeit und 
Hubzahl zurückführen. 
 
Bild 84: Kontaktwärmeübergangskoeffizienten für Zieh- und Schutzfolien für a) 1.4301 b) 1.4016 
a) b) 
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Weitere Scherschneidversuche wurden auf der TRUMPF Trumatic 5000 Stanzmaschine durch-
geführt, um den Effekt der Temperaturabhängigkeit auch bei 1.4301 nachweisen und genauer 
betrachten zu können. Bei den Versuchsreihen Verwendung fanden 1.4301 Platinen mit 2,5 mm 
Blechdicke aus dem Werkstoff 1.4301 und ein kreisrundes Stanzwerkzeug (Durchmesser 
30 mm) mit abgeschrägtem Stempel. Die Erwärmung der Platine auf Temperaturen bis 190°C 
erfolgte zunächst abschnittsweise per Heisluftföhn, wobei die angegebenen Temperaturen der 
Platinentemperaturen vor dem Einlauf in das Werkzeug entsprechen. Eine ausreichend homoge-
ne Erwärmung der Platine wurde mittels Thermografiebildern nachgewiesen. 
Die Gegenüberstellung der Mikroskopbilder der Schnittflächen in Bild 86a zeigt einen deutli-
chen Einfluss der Schneidtemperatur auf den Glattschnittanteil. Es ergeben sich große Mess-
streuungen, da die verwendeten Werkzeuge angeschrägt und die Temperatur bei bestimmten 
Butzen nicht ausreichend homogen über die Blechfläche verteilt waren. Die hohe Messstreuung 
bei 80°C und 150°C spiegelt den großen Einfluss von kleinen Temperaturschwankungen auf das 
Schneidergebnis in diesem Temperaturbereich wieder. Dies wurde durch eine hohe Anzahl an 
Messungen, nämlich 10 pro Butzen bei mindesten 6 Butzen pro Temperatur ausgeglichen.  
Die Auswertung des Glattschnittanteils in Bild 86b zeigt, dass bei Überschreiten einer bestimm-
ten Grenztemperatur ab ca. 80°C die Martensitbildung soweit unterdrückt wird, dass primär im 
weicheren Austenit geschnitten wird. Dieser Effekt setzt bei 80°C ein und verstärkt sich weiter 
bis 190°C, gleichzeitig vergrößert sich proportional der Kanteneinzug und die Restbruchfläche 
nimmt entsprechend ab. Die Fehlerbalken in Bild 86b geben die durch den schrägen Stempel und 
die inhomogene Temperaturverteilung hervorgerufenen Wertespannen an.  
Mithilfe des Feritscopes wurde der Martensitgehalt in der Bruch- und Glattschnittfläche gemes-
sen (Bild 87). Dabei handelte es sich um rein qualitative Vergleichsmessungen, da eine Kalibrie-
 
Bild 85: a) Temperaturverlauf während des Schneidens bei insgesamt 300 Hub b) Lage des 
Thermoelements innerhalb des Schneidstempels (Schneidstempel freigeschnitten) 
b) a) 
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rung und Verrechnung der Messdaten über der Blechdicke nicht möglich ist. Außerdem kann der 
Einfluss der rauen Bruchfläche auf das Messergebnis und damit einhergehende Streuung des 
magnetischen Messfelds nicht quantifiziert werden. 
Die Messungen zeigen einen starken Abfall des Martensitgehalts ab 80°C von 10% auf unter 4%, 
wobei sich die Ausprägung des Glattschnittanteils in Bild 86b auch bei höheren Temperaturen 
und kleinen Änderungen im Martensitgehalt ändert und somit nicht linear korreliert. Im Ver-
gleich von Bild 86b und Bild 87 kann somit ein direkter Zusammenhang zwischen der Marten-
sitbildung, Schneidtemperatur und resultierenden Schnittqualität nachgewiesen werden. 
Versuchsaufbau von Schneidversuchen mit induktiver Temperierung 
Basierend auf den Ergebnissen des vorangegangenen Abschnitts ist eine gezielte Temperierung 
beim Schneiden von nichtrostenden austenitischen Stählen anzustreben, um die Schnittqualität 
gezielt zu beeinflussen. Für die weitere Untersuchung der Martensitunterdrückung durch tempe-
 
Bild 86: a) Vergleich der Schnittflächen der Butzen bei den verwendeten Schneidtemperaturen  
b) Glattschnittanteil der Schnittflächen des Werkstoffs 1.4301 bei unterschiedlichen 
Temperaturen 
 
Bild 87: Martensitgehalt in der Schnittfläche bei Temperaturen von RT bis 190°C 
b) a) 
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riertes Schneiden wurde die Induktionserwärmungsanlage der Fa. CEIA als regelbares Tempe-
riersystem in die TruPunch 5000 des IFU integriert.  
Die Integration des Induktorkopfs erfolgte in der Weise, dass ca. 300 mm neben dem Stanzkopf 
eine kreisrunde Fläche von 30 mm Durchmesser erwärmt und mittels Pyrometer gezielt tempe-
riert werden kann, siehe Bild 88a. Die Platine verbleibt zur Erwärmung kurzzeitig unter dem 
Induktor und wird unmittelbar danach unter den Stanzkopf gefahren und die Stanzungen ausge-
löst, wodurch auch Dauerlauf sowie entsprechende Verschleißversuche möglich sind. Die Stanz-
geschwindigkeit wird hierdurch zwar verringert, dies kann aber durch die Wahl einer größeren 
Induktorfläche jeweils an die Bearbeitungsaufgabe angepasst werden. 
Die Kopplung der Induktionsanlage erfolgt direkt über ein zusätzliches Relais mit der Steuerung 
bzw. dem Stanzprogramm der TruPunch 5000, sodass die Anlage nur gezielt im zu erwärmenden 
Bereich aktiv ist. Durch Abgleiche mit Wärmebildern konnte ein Temperaturverlust von ca. 
30°C zwischen der Erwärmungs- und der Schneidposition ermittelt werden, der in den weiteren 
Ergebnissen berücksichtigt ist. Dieser Versuchsaufbau erlaubt somit neben einer sehr exakten 
Temperaturführung die Abbildung von mittels Induktionstechnik temperierten Dauerlaufversu-
chen. 
Einfluss einer gezielten Temperaturführung auf den Verschleiß 
Der Martensitgehalt reduziert sich, wie in den vorangegangene Abschnitten gezeigt, ab einer 
Schneidtemperatur von 80°C nur noch geringfügig. Für die Warmstanzungen wurde deshalb eine 
Schneidtemperatur von ca. 100°C gewählt, da von einem direkten Zusammenhang zwischen 
Martensitgehalt und Werkzeugverschleiß ausgegangen wird. Für die Verschleißversuche kam ein 
metastabiler Werkstoff 1.4301 mit einer Dicke von 2,5 mm zum Einsatz, der in je einer Ver-
suchsreihe bis 15.000 Hub an einem Rechteck- und Rundstempel mit Kantenlänge bzw. Durch-
 
Bild 88: a) Anbindung des Induktorkopfs an die TruPunch 5000 b) Wärmebild während des induk-
tiven Erwärmens der Platine 
a) b) 
4 Wärmeentstehung und -einfluss bei der Umformung nichtrostender Stähle 125 
 
messer 10 mm und einen Schneidspalt von ca. 10% der Blechdicke untersucht wurde. Die 
Rechteckstempel dienen im Besondern dazu, Kanten- und Eckenausbrüche zu untersuchen.  
Die Vermessung des Verschleißes erfolgte durch die regelmäßige Aufnahme der Stirn-, Mantel- 
und Matrizenoberfläche der Stempel mit dem Oberflächenmessgerät μsurf sowie einer anschlie-
ßenden Auswertung des Materialabtrags. Der Materialabtrag ist dabei definiert als maximale 
Höhendifferenz zwischen der Stempelkopfebene und dem tiefsten Punkt der Stempelkante.  
Bild 89 zeigt die Rechteckschneidstempel und exemplarisch einen Vergleich der Messungen der 
Stempelstirnflächen der Kalt- und Warmstanzung, wobei bei der Kaltstanzung bereits ein Mate-
rialabtrag von bis zu 30 µm an der Stempelkante und gleichzeitiger Verrundung ersichtlich ist. 
Der Materialabtrag an den Schneidwerkzeugen für den Rechteck- und den Rundstempel über der 
Anzahl an Stanzhüben ist in Bild 90 aufgetragen. Bereits ab 5.000 Hub ist an der Matrize, der 
Stempelmantelfläche und der Stempelstirnfläche eine signifikante Reduzierung des Materialab-
trags und damit des Verschleißes bei den warm geschnittenen Werkzeugen festzuhalten. Durch 
die Unterdrückung der Martensitverfestigung beim Warmschneiden ist auch eine deutliche Re-
duzierung von Kanten- und Eckenausbrücken, insbesondere bei den Rechteckstempeln zu be-
obachten. Mit zunehmender Anzahl an Hüben verstärkt sich der Unterschied im Materialabtrag 
am Stempel. Der größte Unterschied zwischen warm und kaltgeschnittenen Bauteilen zeigt sich 
an der Mantelfläche des Rundstempels. Bereits in den ersten Hüben wird die scharfe Schneid-
kante abgerundet und zeigt bei beiden Temperaturen einen Materialabtrag von ca. 2 μm nach nur 
50 Hüben. Nach 15.000 Hüben steigt dieser bei der Kaltstanzung auf 7 μm an, wobei bei der 
Warmstanzung nur ein Zuwachs auf 2,3 μm bei gleicher Hubzahl beobachtet werden kann und 
ein sichtbar geringerer Verschleiß auftritt. Für die Stempelstirnflächen ist qualitativ der gleiche 
Effekt zu beobachten. 
Die durch die Temperierung bei 100°C erreichte Verschleißreduzierung ist in Bild 91a zusam-
mengefasst. Die Verschleißreduzierung fällt mit über 80% deutlich höher aus als erwartet und 
korreliert in etwa mit der Reduzierung der Martensitanteile (vgl. Bild 87). Am einfachsten lässt 
sich dieser Effekt dadurch erklären, dass der Martensitgehalt nicht nur die Verfestigung während 
 
Bild 89: a) Stempelverschleiß bei der Kaltstanzung (Höhenprofil) b) Stempelverschleiß bei der 
Warmstanzung jeweils nach 15.000 Hüben 
b) a) 
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der plastischen Deformationsphase des Scherschneidvorganges reduziert, sondern auch die Härte 
der Schnittkante, die während des Eindringens des Stempels und Zurückziehens maßgeblichen 
Einfluss auf den Verschleiß hat. Hierbei ist auch zu beachten, dass die harte martensitische Phase 
in der weichen austenitischen Matrix einen zusätzlichen abrasiven Effekt (Schleifpapier-Effekt) 
zeigt, der sich nochmals verstärkend auf den Verschleiß auswirkt. 
Einfluss einer gezielten Temperaturführung auf die Schneidkraft 
Durch die Reduzierung der Martensitbildung mittels Unterdrückung durch das Warmschneiden 
bei 100°C ist auch eine Reduzierung der auftretenden Schneidkräfte zu erwarten. Bild 91b stellt 
die an der Stanzmaschine abgenommenen maximalen Stempelkräfte des Kalt- und Warmschnei-
dens von 1.4301, Baustahl 1.0038 und einem Aluminiumwerkstoff gegenüber.  
Beim Warmschneiden von 1.4301 konnte eine Kraftreduzierung von 15% erreicht werden und 
damit in etwa doppelt so hohe Werte wie bei Baustahl 1.0038. Diese zusätzliche Kraftreduzie-
rung ist somit direkt auf die Martensitunterdrückung zurückzuführen, wobei im Vergleich zu der 
Verschleißreduzierung deutlich geringere Einsparungen erreicht werden, da die Änderung der 
Festigkeit bei den Kräften nicht so stark ins Gewicht fällt, wie die Reduzierung der Härte beim 
Verschleiß. Bei der Aluminiumlegierung 3.3535 kann hingegen keine Reduzierung der Schneid-
kraft beobachtet werden. 
 
Bild 90: Materialabtrag an den Schneidwerkzeugen am a) Rechteckstempel b) Rundstempel 
a) 
b) 
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Einfluss einer gezielten Temperaturführung auf die Geräuschemissionen 
Ein weiterer positiver Effekt der Warmstanzung zeigt sich bei Betrachtung der entstehenden 
Schalldruckpegel. Die Vermessung erfolgte an 5 Positionen der Stanzmaschine für 45 Sekunden 
mithilfe des Schallpegelmessgeräts der Firma Brüel&Kjaer jeweils für das Kalt- und Warm-
schneiden sowie Vergleichen für Baustahl. 
Die gemittelten Schalldruckpegel (Frequenzbewertung A) für die jeweiligen Kalt-Warm-
Paarungen sind in Bild 92 für 1.4301 im Vergleich zum Baustahl 1.0038 dargestellt. Eine Erhö-
hung des A-bewerteten Schalldrucks von 6 dB gibt eine Verdopplung des wahrgenommenen 
Schalldrucks für den Menschen wieder. Die Grundlautstärke im Versuchsfeld betrug 58,6 dB 
und ist wie der Schalldruckpegel bei eingeschalteter Maschine im Leerlauf von 70,4 dB bei der 
Bewertung der Ergebnisse miteinzubeziehen. Beim Werkstoff 1.4301 wurde im Durchschnitt 
eine Verringerung um 4,4 dB und somit eine Reduzierung des wahrgenommenen Schalldrucks 
um 73% erreicht, wobei sich auch das Frequenzspektrum nach unten verschiebt. Die Absenkung 
des Pegels beim Baustahl 1.0038 betrug lediglich 2 dB und somit 33% des wahrgenommenen 
Schalldrucks. 
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass sich die Induktionstechnik hervorragend für 
die Erwärmung beim Scherschneiden eignet und auch eine gezielte sowie geregelte Erwärmung 
ermöglicht. Bei einer Schneidtemperatur von 100°C konnte eine Verschleißreduzierung von 
25 bis 80% erreicht werden bei gleichzeitiger Verringerung der Schneidkraft um 15% und des 
Schalldruckpegels um 4,4 dB. Zusätzlich stellt sich eine deutliche Erhöhung des Glattschnittan-
teils von 22% auf 35% ein.  
Bild 91: a) Reduzierung des Gesamtwerkzeugverschleißes durch Warmschneiden bei 100°C in 
% b) maximale Kraftreduzierung durch Warmschneiden bei 100°C 
a) b) 
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Das erwärmte Scherschneiden von metastabilen nichtrostenden austenitischen Stählen führt zu 
einer deutlichen Reduzierung des Verschleißes, des Kraftbedarfs, einer Verbesserung der 
Schnittqualität in Form eines höheren Glattschnittanteils und geringeren Schallemissionen. In 
Abhängigkeit von ihrer Austenitstabilität ist somit das Scherschneiden solcher Werkstoffe bei 
Temperaturen oberhalb des Temperaturbereichs von 80-100°C zu empfehlen. 
 
Bild 92: Schalldruckpegel beim Kalt- und Warmschneiden von 1.4301 im Vergleich zu Baustahl  
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5 Prozessverbesserungen durch gezielte lokale Werkzeugtemperie-
rung und Wärmebehandlung 
5.1 Aufbau temperaturgeführter Umformwerkzeuge 
Die Untersuchungen der Werkstoffe (vgl. Kap. 4.1) sowie der Produktionsprozesse (vgl. Kap. 0) 
zeigen eine starke Abhängigkeit des Umformergebnisses von der Temperaturführung. Ungewoll-
te Temperatureinflüsse können durch Temperieren der Werkzeuge eliminiert werden. Gleichzei-
tig erlauben Temperierkonzepte eine gezielte Beeinflussung der dehnungsinduzierten Martensit-
bildung und damit des Umformergebnisses. Der größte Temperatureinfluss auf die dehnungsin-
duzierte Martensitbildung liegt dabei im Temperaturbereich von RT bis 100°C (vgl. Kap. 4.1.3) 
und bildet somit das durch ein Temperiersystem abzubildende Temperaturfenster für ein Um-
formwerkzeug. 
Für solche Temperieraufgaben, d. h. kombiniertes Heizen und Kühlen, werden in der Praxis 
hauptsächlich Temperiergeräte, bei denen ein flüssiger Wärmeträger durch Temperierkanäle im 
Stempel, im Blechhalter und in der Matrize geleitet wird und Wärme im Werkzeug aufnimmt 
oder abgibt, eingesetzt. Als Flüssigkeiten werden neben Wasser synthetische Öle oder Mineral-
öle eingesetzt. Nachteile solcher Systeme sind die indirekte Regelbarkeit, die unter Umständen 
komplexe Zuführung und Abdichtung der Fluide, die relativ hohen Ansprechzeiten sowie die 
schwierige konstruktive Umsetzung von lokaler Werkzeugtemperierung. 
Das Ziel neuartiger Entwicklungen von Temperiersystemen ist es, ein innovatives Temperier-
konzept hervorzubringen, welches folgenden Anforderungen genügen muss: 
- Umformwerkzeug auf konstanter Temperatur halten, um reproduzierbare Prozessbedin-
gungen zu gewährleisten. 
- Möglichkeit zur partiellen Kühlung/Heizung des Umformwerkzeugs zur gezielten, pro-
zessunabhängigen Steuerung der Martensitbildung sowie zur Steuerung des Materialflus-
ses unter dem Blechhalter. 
Im Nachfolgenden werden zunächst neuartige Temperiermöglichkeiten konzipiert, verglichen 
und anschließend auf das zu favorisierte Konzept näher eingegangen sowie die praktische Um-
setzung und Erprobung diskutiert. 
5.1.1 Konzeptionierung temperaturgeführter Werkzeugkonzepte 
Anforderungen an ein Temperiersystem 
Bei ganzheitlicher Betrachtung der Anforderungen eines Systems für die Temperierung von Um-
formwerkzeugen ergeben sich neben den oben formulierten Hauptzielen weitere notwendige 
Anforderungen: 
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• Störungsfreier Betrieb, lange Standzeiten und hohe Effizienz. 
• Geringe Investitions- und Betriebskosten. 
• Einfache Herstellbarkeit, Integrierbarkeit und Inbetriebnahme. 
• Einfache Bedienbarkeit bei geringem Wartungsaufwand. 
• Schnelles Ansprechverhalten durch geringe Trägheit des Regelsystems. 
• Sicherheit für Personal. 
• Gute Umweltverträglichkeit. 
• Nachrüst- und Erweiterbarkeit vorhandener Systeme. 
Aus diesen Anforderungen wurden nachfolgende Vergleichskriterien abgeleitet, anhand derer 
abschließend die Bewertung der Qualität der Konzepte sowie die Vorauswahl der Lösungsvari-
anten durchgeführt wird: 
(1) Systemleistung (hohes Wärmetransportvermögen) 
(2) Kompakte Bauweise (speziell im Hinblick auf konturnahe und lokale Temperierung) 
(3) Systemkomplexität und Herstellbarkeit 
(4) Zuverlässigkeit und Wartungsintensität 
(5) Regelbarkeit und Ansprechverhalten 
(6) Sicherheit und Umweltverträglichkeit 
(7) Kosten (Anschaffungs- und Betriebskosten) 
(8) Innovationsgrad (Vermeidung vorhandener Konzepte) 
Aufstellen der Funktionsstruktur 
Die Gesamtfunktion des Systems der Werkzeugtemperierung in lösungsneutraler Form ist in 
Bild 93 dargestellt. Als Eingangsgrößen werden die ins System eingebrachte Energie und die 
Soll-Temperatur definiert. Die Ausgangsgrößen ergeben sich dementsprechend energetisch als 
Abwärme und als Temperaturzustand in Form der Ist-Temperatur. Das Gesamtsystem kann in 
die Teilfunktionen Temperatur erhöhen und Temperatur reduzieren aufgeteilt werden, wobei 
durch einen Soll-Ist-Vergleich definiert wird, welche Teilfunktion aktiv ist. Die Differenz zwi-
schen Soll- und Ist-Wert wird mithilfe eines Stellgliedes in eine Stellgröße umgewandelt, die die 
Menge der zu- oder abzuführenden Energie darstellt. Durch Wärmeübertragung wird schließlich 
die zugeführte Energie gespeichert oder abgeführt. Für diese Teilfunktionen werden nun prak-
tisch umsetzbare Lösungsvarianten gesucht, die anschließend zu realisierbaren Konzeptvarianten 
verknüpft werden. 
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Erstellung von Lösungsvarianten mittels morphologischer Matrix 
Die morphologische Matrix zur Auswahl der Lösungsvarianten wurde in die Teilfunktionen 
Wärmeabführung, -zuführung, -übertragung und -leitung aufgeteilt (Tabelle 8). Die wärmeregu-
lierenden Konzepte sind in die Wasser- oder Öl-, Siede-, Peltierkühlung und konvektiv mittels 
kalten Gasen aufgeteilt. Bei der Siedkühlung wird durch Benetzen der Werkzeugoberfläche mit 
einem dünnen Kühlflüssigkeitsfilm Wasser verdampft, das Wärmeenergie an der heißen Ober-
fläche aufnimmt. Der Dampf wird abgesaugt und an anderer Stelle durch einen Luftkondensator 
geleitet, wodurch der Dampf unter Wärmeabgabe wieder kondensiert. Wesentlicher Nachteil ist 
die schwierige Integrierbarkeit dieser Lösung in Produktionsprozesse. 
Tabelle 8: Morphologische Matrix für die prinzipielle Entwicklung eines Temperiersystems 
 
Ein rein elektrisch regelbares Kühlelement stellt das Peltier-Element dar, das auf dem Peltier- 
oder umgekehrtem Seebeck-Effekt basiert. Bei diesem Effekt wird die Wärme von einer strom-
durchflossenen Verbindungsstelle zweier unterschiedlichen Metalle zur anderen Verbindungs-
stelle transportiert. Infolge dessen wird, je nach Stromrichtung, die eine Verbindung kalt und die 
andere warm. Die erzeugte Temperaturdifferenz ist bei Metallen sehr gering, weswegen zur 
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Leistungssteigerung p- und n- dotierte Halbleiter eingesetzt werden, die durch Metallbrücken 
miteinander verbunden und mittels einer nichtleitenden Deckschicht (Keramik) zum zu kühlen-
den Körper hin isoliert sind (Bild 94). Durch Ändern der Stromrichtung kann das Element ent-
weder zur Erwärmung oder Kühlung von Körpern eingesetzt werden, wobei die Leistungsfähig-
keit maßgeblich von der Wärmeab- bzw. -zufuhr der jeweiligen Elementseite abhängig ist. Nach-
teile der Peltier-Kühlung sind der vergleichsweise geringe Wirkungsgrad bei der Kühlleistung 
sowie der hohe Preis. Die Wärmeleistung ist deutlich höher als die Kühlleistung, da zusätzlich 
zum erzeugten Wärmestrom eingebrachte elektrische Energie in Wärme umgewandelt wird. 
Als wärmezuführende Maßnahmen sind neben der klassischen elektrischen Widerstandserwär-
mung die induktive und auch die Erwärmung mittels Peltier-Element zu nennen. Zusätzlich be-
steht die Möglichkeit der Wärmeenergieeinbringung über Infrarot-Lampen oder durch warmes 
Gas. 
Die weiteren Teilfunktionen wie Wärmeübertragung und Wärmeleitung beschreiben die Über-
tragung der Wärme zum abführenden Element hin und die Leitung der Wärme hin zur Wärme-
quelle bzw. Wärmesenke. Als Besonderheit ist hier die Erhöhung der Wärmeleitung durch Wär-
merohre zu nennen. Das Wärmerohr ist ein geschlossenes Rohr, das mit einer Kapillarstruktur 
und Arbeitsflüssigkeit (meist Wasser) gefüllt. Es ist in eine Verdampfungszone, adiabatische 
Zone und Kondensationszone eingeteilt. Das Zuführen von Wärme an einem Rohrende lässt die 
Flüssigkeit verdampfen und aufgrund des Druck- und Temperaturgradienten an der anderen 
Rohrseite kondensieren. Das Kondensat wird über die Kapillare ans andere Ende zurücktranspor-
tiert. Der so stattfindende Wärmetransport ist äußerst effektiv und ca. 100-1000 mal höher als bei 
Kupfer. [Her14] 
Beschreibung der entwickelten Konzeptvarianten 
Anhand der morphologischen Matrix wurden 5 mögliche Konzeptvarianten erarbeitet und in 
Tabelle 19 im Anhang 8.6 dargestellt. Die Konzeptvariante 1 kombiniert die CO2-Kühlung mit 
der Öltemperierung. Das flüssige CO2 wird in einen Expansionsraum innerhalb des Werkzeuges 
zugeführt und entspannt, wodurch es unter Aufnahme von Verdampfungswärme dem Werkzeug 
 
Bild 94: a) Prinzipieller Aufbau eines Peltier-Elements b) Querschnitt durch ein Peltier-Element 
[Neu15] 
a) b) 
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die Wärme entzieht (Bild 95). Das entspannte Gas wird mittels einer Pumpe abgesaugt und kann 
durch einen Kompressor wieder in den flüssigen Zustand überführt werden. 
Bei der Konzeptvariante 2 werden durch das Wirbelrohr erzeugte Warm- bzw. Kaltluftströme 
gezielt durch im Werkzeug liegenden Kanälen und zusätzlich an kritischen Stellen auf die Bau-
teiloberfläche geleitet. Mittels einer Regelung wird über Thermoelemente am Werkzeug das 
Mischverhältnis von Warm- und Kaltluft eingestellt und die Zuführung reguliert. 
Konzeptvariante 3 basiert auf einer passiven Kühlung durch Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit 
mit Wärmerohren sowie einer aktiven elektrischen Widerstandsheizung mittels Heizpatronen. 
Durch die passive Kühlung kann der zu kühlende Körper maximal auf die Umgebungstempera-
tur gekühlt werden, solange das andere Ende des Wärmerohrs aktiv mit Kühlkörpern und Venti-
latoren gekühlt wird. 
Im Konzept 4 wird die Heizung und Kühlung mittel Peltier-Temperiertechnik umgesetzt. Das 
Peltier-Element erzeugt dabei einen Wärmestrom, der mittels Wärmerohr aus dem Werkzeug 
geleitet wird und über einen Kühlkörper mit zusätzlicher Luftkühlung an die Umgebung abfließt. 
Hierbei ergeben sich zwei Integrationsmöglichkeiten in ein Umformwerkzeug nach Bild 97: a) 
Die direkte Integration des Peltierelements innerhalb des Werkzeugs, wodurch der zu temperie-
rende Bereich direkt angesteuert werden kann. Der durch das Werkzeug führende Kraftfluss so-
wie die thermische Entkopplung muss mittels Wärmeisolierplatten erfolgen. b) Eine externe An-
ordnung des Peltier-Elements, bei der eine ausreichende thermische Isolierung des Koppelele-
ments und der Wärmerohre sichergestellt werden muss. 
Zum Vergleich der neuen Konzeptvarianten wurde als Konzept 5 die klassische Öltemperierung 
gewählt, die eine direkte konturnahe Temperierung über ins Werkzeug eingebrachte Kühlkanäle 
 
Bild 95: Prinzip der CO2-Kühlung von Werkzeugen nach [Ise15] 
 
Bild 96: Konzeptvariante 3 mit passiver Kühlung mittels Wärmerohr 
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ermöglicht, aber auch bezüglich minimaler Kühltemperatur und zeitlichen Ansprechverhalten 
Nachteile hat. 
Bewertung der entwickelten Konzeptvarianten 
Die weitere Bewertung der hier vorgestellten 5 Konzepte erfolgt nach der Vorgehensweise in 
VDI 2225 [VDI98]. Die zuvor genannten Vergleichskriterien ergeben in einem paarweisen Ver-
gleich die Gewichtung g. Als Kriterien mit der höchsten Bedeutung für Temperiersysteme sind 
neben der Arbeitssicherheit, die Zuverlässigkeit, die Regelbarkeit und die Kosten zu nennen. 
Anschließend wurden die einzelnen Kriterien mit einer Punkte vergabe P von 0 (unbefriedigend) 
bis 4 (sehr gut) anhand der recherchierten Eckdaten der Teilsysteme bewertet, siehe Tabelle 9. 
Die technische Wertigkeit Wt ergibt sich aus dem Quotienten der Summe aller Punkte der ein-
zelnen Bewertungskriterien durch die Summer der maximal erreichbaren Punkte (32). 
Die technisch-wirtschaftliche Bewertung ergab die höchste gewichtete technische Wertigkeit von 
0,72 bei Konzept 4 mit Peltier-Kühlung, das vor allem durch seine kompakten Bauweise, durch 
sein schnelles Ansprechverhalten, einfache Regelbarkeit und Innovationsgrad hervorsticht. An 
zweiter Stelle folgt die klassische Ölkühlung, die die besten Werte bei der Systemleistung sowie 
bei niedrigen Kosten zeigt, wobei keine Unterscheidung in Investition und -Betriebskosten ge-
macht wurde. Die passive Werkzeugkühlung aus Konzept 3 erhält die gleiche Wertung, wobei 
die Systemleistung eine sehr geringe Bewertung erhält. Das Konzept 2 mit den durch Wirbelroh-
re erzeugte Luftströme weist keine ausgeprägten Schwächen und Stärken auf, speziell der Ein-
satz von Druckluft und die schlechte Regelbarkeit sowie die ausladende Bauweise machen es für 
die Umsetzung unattraktiv. Im Folgenden wird hier deshalb die Umsetzung eines Peltier-
Temperiersystems nach Konzeptvariante 4 weiterverfolgt. 
  
 
Bild 97: Konzeptvariante 4 a) mit ins Werkzeug integriertem Peltier-Element b) mit externem 
Peltier-Element 
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Tabelle 9: Bewertungsliste der Konzeptvarianten nach VDI 2225 
Werteskala nach VDI 2225 mit Punktevergabe P von 0 bis 4 :   
0 = unbefriedigend, 1 = gerade noch tragbar, 2 = ausreichend, 3 = gut, 4 = sehr gut   
Bewertungskriterien nach Bewertungskatalog für die Konzeptphase.   
Punkte: P; Gewichtungsfaktoren: g    
Konzeptvarianten 1 2 3 4 5 
Nr Bewertungskriterium g P P*g P P*g P P*g P P*g P P*g 
1 Systemleistung (Wärmetransport) 0,1 4 0,4 3 0,3 1 0,1 2 0,2 4 0,4 
2 kompakte Bauweise 0,1 2 0,2 2 0,2 4 0,4 4 0,4 3 0,3 
3 Komplexität, Herstellbarkeit 0,08 1 0,08 3 0,24 3 0,24 2 0,16 2 0,16 
4 Zuverlässigkeit, Wartungsintensität 0,16 2 0,32 2 0,32 4 0,64 2 0,32 3 0,48 
5 Regelbarkeit, Ansprechverhalten 0,12 3 0,36 2 0,24 1 0,12 4 0,48 2 0,24 
6 Sicherheit, Umweltverträglichkeit 0,2 1 0,2 2 0,4 4 0,8 3 0,6 2 0,4 
7 Kosten 0,14 1 0,14 2 0,28 1 0,14 2 0,28 4 0,56 
8 Innovationsgrad 0,1 3 0,3 3 0,3 1 0,1 4 0,4 0 0 
Summen                                              Σ 1 17 2 19 2,28 19 2,54 23 2,84 20 2,54 
Technische Wertigkeit Wt   0,53   0,59   0,59   0,72   0,63   
Technische Wertigkeit Wt mit g     0,5   0,57   0,64   0,71   0,64 
Rangfolge   5   4   2   1   2   
5.1.2 Konstruktive Umsetzung eines neuen Temperierungskonzepts 
Im Folgenden wird die Umsetzung der Peltier-Temperierung an einer Matrize eines Rundnapf-
werkzeuges, an einem Stempel eines Rechtecknapfwerkzeuges sowie als externe Lösung in 
Form eines Moduls beschrieben. Ausgehend von der Konzeption in Bild 97 sind bei der Integra-
tion von Peltier-Elementen in Umformwerkzeuge der Kraftfluss durch die Elemente, die maxi-
male Kühlleistung und die Kabelführung zu beachten. 
Peltier-Elemente erreichen ihre maximale Kälteleistung bei einer Temperaturdifferenz von 0°C 
zwischen kalter und warmer Seite. Besondere Bedeutung haben die Wärmeübergänge an beiden 
Seiten der Elemente, die die Wärme durch Wärmeleitpaste und eine ausreichend glatte Oberflä-
che (<20 μm) möglichst gut zu den Werkzeugelementen transportieren müssen. Die Peltier-
Elemente werden daher stets mit einer definierten Flächenpressung vorgespannt, die dem Daten-
blatt des Herstellers zu entnehmen ist. Außerdem muss eine thermische Trennung zwischen 
Warm- und Kaltseite erfolgen, um einen thermischen Kurzschluss (Kältebrücke) zu vermeiden. 
Des Weiteren versagen die keramischen Deckplättchen der Peltier-Elemente unter Biege- oder 
schlagartiger Belastung. 
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Umsetzung der Peltier-Temperierung am Rundnapfwerkzeug 
Die erste Umsetzung erfolgt an der Matrize des im Kapitel 4.3.1 vorgestellten Rundnapffolge-
verbundwerkzeugs. Die in die Matrize eingeleitete Wärmeenergie wurde analytisch mit 100W 
beim Dauerlauf von 20 Hub/s abgeschätzt, wobei eine Abschätzung der Wärmeverluste sehr 
schwierig ist. Dementsprechend wurden acht Peltierelemente der Firma QuickOhm  
QC-31-1.4-8.5MS (20x20x3,4 mm) mit einer Leistung von 17,3 W pro Element verbaut. Die 
Regelung erfolgte über ein PID-Peltier-Temperatur-Regelgerät der Firma OsTech QC-PC-OS-
12G. Die Gesamtleistung des Systems ergibt sich mit 138,4 W, wobei an der Warmseite infolge 
der elektrischen Verlustleistung bis zu 280 W abgeführt werden müssen. 
Den im CAD-Programmsystem CATIA V5 erstellten Aufbau der Matrizentemperierung zeigt 
Bild 98a. Der Matrizenring wurde abgesetzt und die Peltier-Elemente direkt unterhalb kreisför-
mig angeordnet. Die thermische Isolierung des Matrizenrings von der unterhalb der Peltier-
Elemente befindlichen Zwischenplatte erfolgt über eine mit Aussparungen für die Elemente ver-
sehenen Wärmedämmplatte, die genau die gleiche Dicke wie die Elemente aufweist. Die Zwi-
schenplatte dient zum Sammeln der Abwärme und ist seitlich mit Wärmerohren versehen, die die 
Wärme nach außen an Kühlbleche mit Lamellen ableiten, siehe Bild 99a. Für die Temperatur-
messung befindet sich im Ziehring eine Bohrung, in welche der Pt-100 Thermoelemente einge-
setzt wird (Bild 98b). Die in der Matrize befindlichen Verbindungsschrauben fixieren den Matri-
zenring und ermöglichen gleichzeitig die Vorspannung der Elemente. 
Die Peltier-Elemente werden in Reihenschaltung verbunden, sodass an allen verbauten Elemen-
ten die gleichen Stromstärke anliegt, mit der die Leistung der Elemente angesteuert wird. Über 
 
Bild 98: Aufbau Peltier-Temperierung an der Matrize des Rundnapfes a) Explosionszeichnung 
b) Detailansicht Lage des Peltier-Elements und Wärmerohre c) Zusammenbau 
a) b) 
c) 
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das Interface der Software der Firma OsTech kann mithilfe eines PCs die Zieltemperatur einge-
stellt werden, wobei die IST-Temperatur über den unmittelbar an der Ziehringrundung einge-
brachten Thermofühler abgenommen wird. Weiterhin kann die aktuelle Temperatur sowie die 
aktuelle Stromstärke am Peltier-Element gemessen werden. Eine wesentliche Herausforderung 
bei der elektrischen Temperierung ist neben der Abführung der Wärme auch die Kabelführung 
im Werkzeug. Dies wurde über entsprechende Nuten und Führungskanäle realisiert. 
Die Inbetriebnahme der Kühlung wird durch die Kabel der Peltier-Elemente, vor allem deren 
konkrete Führung und Platzierung inmitten der Wärmedämmplatte erschwert, siehe Bild 99b. 
Der geringe Einbauraum, welcher durch das Oberwerkzeug begrenzt wird, erschwert die 
Einbauarbeiten zusätzlich. 
Ein erster Schritt dient der Identifizierung der maximalen Leistungsfähigkeit des Temperiersys-
tems. Bei Raumtemperatur von 25°C konnte bei maximaler Leistung die Matrizenoberfläche auf 
13°C gekühlt werden, siehe Bild 100a. Wird die Stromrichtung umgekehrt, konnte eine maxima-
le Erwärmung des Blechhalters von 53°C erreicht werden (Bild 100b). Die Peltier-Temperierung 
ermöglicht somit die Einstellung von Temperaturen im relevanten Temperaturbereich von -12K 
bis zu +28K gegenüber Raumtemperatur an der Oberfläche des Ziehrings.  
Mithilfe der Thermografiebilder konnte eine unzureichende Isolierung der Matrize an der Stirn-
seite festgestellt werden, die aber aufgrund der Zentrierung des Matrizenrings nicht weiter iso-
liert werden kann. Auch die Verschraubung der Matrize mit dem Werkzeug dient als Wärmebrü-
cke, wobei hier die Schrauben nur bedingt durch thermisch schlecht leitende Verbindungen er-
setzt werden können, da diese auch gleichzeitig zum Vorspannen der Peltier-Elemente entspre-
chende Kräfte aufbringen müssen. Die Leistung des Systems kann durch Verwendung sogenann-
ter Power-Peltier-Elemente (bis zu 2,5-facher Leistung bei gleichen Abmessungen) oder durch 
Schichten mehrerer Elemente aufeinander deutlich erhöht werden. Bild 100c zeigt, dass mithilfe 
des Systems auch problemlos einzelne Ausschnitte der Matrize temperiert werden können. 
 
Bild 99: a) Gesamtansicht Rundnapfwerkzeug b) Kabelführung bei abgesetztem Matrizenring 
b) a) 
138 5 Prozessverbesserungen durch Werkzeugtemperierung und Wärmebehandlung 
 
Versuche im laufenden Betrieb führten zunächst zu einem sofortigen Ausfall der hier 
beschriebenen Temperierung, siehe Ausführungen in Kapitel 4.3.1. Grund hierfür ist die zu 
starke Durchbiegung des AMPCO Ziehrings, der aus Gründen der konturnahnen Kühlung nur 
eine Dicke von 8 mm aufweist, welche zu einer erhöhten Flächenpressung im Bereich des 
Ziehringradius führt und in den Peltier-Elemente eine Biegebelastung induziert. Dies führte zum 
Versagen der Peltier-Elemente und somit zum Ausfall der ganzen Temperiereinheit. Zwar sind 
die Elemente nach Aussagen des Herstellers druckfest, geringe Biegebelastungen führen jedoch 
umgehend zum Bruch. 
Umsetzung der Peltier-Temperierung am Rechtecknapf 
Aufbauend auf diesen Erfahrungen am Rundnapfwerkzeug aus dem Serienbetrieb wurde die Pel-
tier-Temperierung an einem Rechtecknapfwerkzeug umgesetzt, die eine bessere Zugänglichkeit 
des zu kühlenden Stempels, aufgrund des Ziehens in Hublage, ermöglicht. Weiteres Ziel ist die 
Entkopplung des Kraftflusses von den Peltier-Elementen sowie die Erprobung der Temperierung 
in einem Tiefziehprozess. 
In Bild 101 ist der prinzipielle Aufbau der Peltier-Temperierung in einem Rechtecknapfstempel 
dargestellt. Die Stempelkappe ist vom Stempelfuß durch eine Wärmeisolierplatte abgetrennt, 
wodurch sich eine thermische Trennebene zwischen der Kalt- und Warmseite der Peltier-
Elemente ergibt (vgl. Bild 102b). Zwei Peltier-Elemente mit den Abmessungen 40x40 mm sind 
so in Aussparungen der Wärmeisolierplatte eingebracht, dass sie mithilfe von 4 Schrauben und 
 
Bild 100: Temperaturfelder in der Matrize a) im Kühlbetrieb b) im Heizbetrieb c) lokales Tempe-
rieren eines Matrizenabschnitts 
a) b) 
c) 
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eines Zwischenblocks fest mit der Stempelkappe verbunden sind. Die Kabelführung erfolgt 
durch eine im Zwischenblock eingebrachte Nut. Der Zwischenblock ist so im Stempelfuß ge-
führt, dass er in horizontaler Richtung beweglich ist und auch kleinere Querkräfte übertragen 
kann. Der Hauptkraftfluss der Stempelkraft wird somit über die Wärmeisolierplatten übertragen, 
der von den Peltier-Elementen erzeugte Wärmestrom über die Verbindung dieser mit dem Zwi-
schenblock und der Stempelkappe. Die Stempelkappe ist mit einer zentralen Schraube am Stem-
pelfuß fixiert. 
In Bild 102 ist der Zusammenbau des gefertigten Rechtecknapfstempels mit integrierter Peltier-
Kühlung zu sehen. Bei der Montage musste auf ein gleichmäßiges Anziehen der Peltier-
Verschraubung geachtet werden, um Biegekräfte auf den Elemente zu vermeiden, aber dennoch 
eine ausreichende Flächenpressung und damit Wärmeübergang zwischen den Werkzeugteilen 
und den Elementen sicherzustellen.  
 
Bild 101: Peltier-Temperierung am Rechtecknapfstempel (100 x 150 mm) im Schnitt 
 
Bild 102: a) Stempel mit integrierter Peltier-Temperierung b) Schema der thermischen Trenn-
ebene 
a) b) 
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Für eine weitere Verbesserung der Wärmeableitung wurden am Zwischenblock zwei Kühlkörper 
mit Ventilatoren (Fa. Akasa) angebracht. Weitere Bilder des Zusammenbau der Peltier-
Stempeltemperierung finden sich im Anhang 0. Zur Untersuchung der Leistungsfähigkeit des 
Systems mithilfe einer Wärmebildkamera wurde ein Streifen des Stempels mit schwarzem Lack 
geschwärzt. 
Bild 103a zeigt die Temperaturverteilung am Stempel bei einer Raumtemperatur von 24,5°C. In 
Bild 103b ist die minimal erreichbare Temperatur von 12°C im Kühlbetrieb dargestellt, wobei 
sich der Stempelfuß geringfügig auf 26°C erwärmte. In Bild 103c befindet sich das Temperier-
system im Heizmodus, in dem eine Maximaltemperatur von 74°C erreicht wurde. Auch hier 
konnte die Leistung durch eine Verbesserung der thermischen Isolierung der Verschraubung, 
leistungsstärkere Peltier-Elemente und bessere Wärmedämmplatten erreicht werden. 
Die Peltier-Elemente wurden entweder über das PID-Regelgerät der Fa. OSTech oder über ein 
Labornetzgerät gespeist. Das System wurde problemlos im Ziehwerkzeug Rechtecknapf in Be-
trieb genommen. Insgesamt konnten über 200 Bauteile aus nichtrostendem Stahl gezogen wer-
den, ohne dass es zu einer Beschädigung der Stempeloberfläche oder dem Ausfall des Systems 
kam. Im Betrieb mit beheizter Matrize und Blechhaltung konnte die zuvor ermittelte minimale 
Stempeltemperatur nicht mehr erreicht werden, da über die Wärmeleitung im Blech sowie Kon-
vektion und Strahlung deutlich mehr Wärmeenergie über den Stempelfuß abgeführt werden 
musste. Eine weitere Steigerung der Peltier-Leistung ohne eine Verbesserung der Wärmeabfüh-
rung an der Warmseite erwies sich ebenfalls als nicht zielführend, da die Leistung der Peltier-
Elemente mit größerer Temperaturdifferenz stark abnimmt. Dennoch wurde neben der mechani-
schen Haltbarkeit die thermische Leistungsfähigkeit eines auf Peltier-Technik basierenden, rein 
elektrisch arbeitenden Temperiersystem erfolgreich am Realwerkzeug Rechtecknapf validiert. 
  
 
Bild 103: Wärmebilder der Stempel-Peltier-Temperierung a) bei RT b) im Kühlmodus c) im 
Heizmodus 
a) b) c) 
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Umsetzung einer werkzeugexternen Peltier-Temperierung 
Für viele Anwendungen in Umformwerkzeugen ist die direkte Integration der schlag- und biege-
belastungsanfälligen Peltier-Elemente in den Kraftfluss nicht zielführend. Aufbauend auf der 
Konzeptionierung in Bild 97 wurde deswegen neben der direkten Integrierung ein weiteres ex-
ternes Temperiermodul entwickelt, das auch zur Nachrüstung von existierenden Werkzeugen 
geeignet ist. Eine Übersicht über den prinzipiellen Aufbau des Peltier-Temperier-Moduls (Pe-
TeMo) zeigt Bild 104a.  
Die Wärmezu- oder -abführung von dem zu temperierenden Werkzeugvolumen erfolgt über 
Wärmerohre, die in entsprechend tolerierte Bohrungen im Werkzeug eingebracht werden. Durch 
Absetzen der Bohrungen mittels größerer Durchmesser von den Wärmerohren sowie dem Biegen 
und Anpassen dieser kann die Zuführung sehr gezielt lokal und auch an schwer zugänglichen 
Werkzeugbereichen erfolgen. Das PeTeMo ist so aufgebaut, dass die Wärmerohre die Wärme 
über entsprechende Passungsbohrungen und Wärmeleitpaste an Aluminium-Zwischenplatten mit 
hoher Wärmeleitfähigkeit übertragen. An die Fläche dieser Platten sind die Peltier-Elemente 
angebracht und die gestapelten Elemente werden mithilfe von 4 Schrauben definiert zu einem 
kompakten Block vorgespannt. Die jeweilige gegenüberliegende Seite der Elemente ist mit wei-
teren Zwischenplatten verbunden, an die die Wärme abgeführt wird. Durch dieses Schichtsystem 
kann eine wesentliche Steigerung der Leistung erreicht werden, da die Elemente im Vergleich 
mit der in das Werkzeug integrierten Lösung vertikal gestapelt sind und so ihre Leistung annä-
hernd beliebig verstärkt werden kann. 
Bild 104b zeigt die sich so ergebende Stapelung der Peltier-Elemente und Zwischenplatten, 
wodurch sich ein Wärmefluss von den im Werkzeug eingebrachten Wärmerohren hin zu den 
Zwischenplatten ergibt. Jeweils benachbarte Peltier-Elemente werden dabei mit umgekehrter 
Bild 104: a) Prinzipieller Aufbau PeTeMo b) Wärmeflüsse und Verspannung der Peltier-
Elemente am PeTeMo 
a) b) 
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Stromrichtung angesteuert, sodass die Wärmeabführung sich auf die mit den Wärmerohren ver-
sehenen Zwischenplatten bündelt und weiter verstärkt wird. 
Von hoher Bedeutung für die Leistungsfähigkeit des gesamten Systems ist die thermische Isola-
tion der warmen und kalten Modulbereiche, ohne die sich ein direkter Wärmefluss von der 
Warm- zur Kaltseite der Elemente einstellen würde (thermischer Kurzschluss). Zur zwingend 
notwendigen Abführung der Wärme von den warmen Zwischenplatten ragen diese auf der 
Längsseite des Moduls über die kalten Zwischenplatten hinaus und sind dort mit einem Kühlkör-
per mit Luftkühler verbunden, siehe Bild 105a. Zur weiteren Steigerung der Wärmeabführung 
können auf der gegenüberliegende Modulseite weitere und größere Kühlkörper angebracht wer-
den. 
Bild 105b zeigt ein Wärmebild des PeTeMos im Heizbetrieb sowie Bild 105c den Verlauf der 
Temperatur entlang der gestrichelt eingezeichneten Ziehringkontur eines Rechtecknapfwerk-
zeugs. Obwohl das zu erwärmende Werkzeugvolumen thermisch nicht isoliert und das Modul 
aus relativ kleinen Peltier-Elementen (20x20 mm) aufgebaut ist, konnte eine lokal begrenzte Er-
wärmung von +18K erreicht werden. 
Das Modul ist derart konzipiert, dass die gezeigte Konstruktion durch Verwendung größerer und 
leistungsstärkerer Elemente vom hier verwendeten Maßstab in die Serienreife beliebig hochska-
liert werden kann. Neben der praktischen Umsetzung des Prinzips im Labormaßstab konnte die 
allgemeine Eignung von rein elektrisch betriebenen externen Temperiermodulen auf Basis von 
Peltier-Elementen gezeigt werden. 
5.1.3 Versuchsaufbau zur lokalen Temperierung von Umformwerkzeugen 
Ziel einer lokalen Temperierung ist die Beaufschlagung einzelner Werkzeugregionen mit Wärme 
und damit die lokale Beeinflussung der Martensitbildung, wobei durch einen Versuchsaufbau 
auch gleichzeitig eine globale Temperierung der Werkzeuge ermöglicht werden soll. Zu unter-
scheiden ist eine globale Temperierung, bei der alle Werkzeugteile erwärmt werden, eine teil-
 
Bild 105: a) In Blechhalterplatte eingebautes PeTeMo b) Wärmebild des PeTeMo im Heizmodus 
c) Temperaturverlauf entlang der Ziehringkontur (gestrichelte Linie in b)) 
a) b) c) 
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lokale Temperierung, bei der einzelnen Werkzeugelemente, z. B. Blechhalter oder Matrize bei 
unterschiedlichen Temperaturen erwärmt werden und eine lokale Temperierung, bei der be-
stimmte Werkzeugregionen innerhalb eines Werkzeugteils einzeln temperiert werden. Hiermit 
soll nachgewiesen werden, inwiefern sich die lokale Erwärmung, Temperaturniveau und -
verteilung auf des Ziehergebnis auswirken. Als Versuchsgeometrie wurde das in Kapitel 5.1.2 
erwähnte Rechtecknapfwerkzeug gewählt, um die Martensitbildung speziell in den Eckbereichen 
gezielt zu beeinflussen.  
Als Temperiersystem wurde das Öltemperiergerät Regloplas 300S ausgewählt, das eine exakte 
Temperierung mit Wärmeträgeröl ermöglicht. Über eine im Temperiergerät integrierte Wider-
standserwärmung sind Temperaturniveaus von bis zu 300°C erreichbar. Das System ermöglicht 
auch eine Kühlung, die durch Kopplung des Systems mit einem Kühlwasserkreislauf erfolgt und 
somit auf 20°C begrenzt ist. Bild 106 zeigt einen Schnitt durch die Matrize und den Blechhalter 
des Rechtecknapfwerkzeugs mit der Lage der eingebrachten Bohrungen für die Öltemperierung. 
Die Anordnung ermöglicht eine individuelle Temperierung von einer, zwei, drei oder allen 
Werkzeugeckbereichen, wobei diese thermisch gegeneinander nicht isoliert sind, um einen mög-
lichst sanften Übergang zwischen warmen und kühleren Bereichen zu erhalten. Zusätzlich sind 
im Werkzeug dünne Bohrungen eingebracht, die eine Regelung der anliegenden Temperaturen 
mithilfe eine Mantelthermoelements Typ K ermöglichen. 
In die Bohrungen sind Aluminiumrohre eingeklebt, die wiederum eine beliebige Kopplung der 
einzelnen Anschlüsse von Matrize und Blechhalter über PTFE-Schläuche und somit eine indivi-
duelle Ansteuerung der einzelnen Werkzeugbereiche ermöglichen. Bild 107 zeigt die Einbausi-
tuation am Werkzeug Rechtecknapf. Der Stempel konnte aus konstruktiven Gründen nicht mit 
einer Fluidkühlung ausgestattet werden, sodass die Stempelerwärmung nur über die neu entwi-
ckelte Peltier-Temperierung erfolgte. Wie in Kap. 5.1.2 dargestellt, wurde im Stempelvolumen 
eine niedrigste Temperatur von 12°C erreicht. 
 
Bild 106: Schnitt durch die Kanäle des Blechhalters und der Matrize des Werkzeugs Rechteck-
napf zur lokalen Temperierung mittels Wärmeträgeröl 
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Bild 108 zeigt die Wärmebilder des Versuchswerkzeuges bei Erwärmung von drei Ecken. Bei 
der Inbetriebnahme konnte sichergestellt werden, dass nach längerer Erwärmungsdauer eine an-
nähernd homogene Temperaturverteilung im Werkzeug erreicht wird und nicht temperierte  
Bereiche geringfügig durch Wärmeleitung aus warmen Bereichen erwärmt werden.  
Zur Untersuchung der des Effekts von global temperierten Werkzeugen auf die Martensitbildung 
und Umformbarkeit wurde ein Versuchsplan erstellt, der sich in drei Teile gliedert: zunächst 
wird die Stempeltemperatur bei RT gehalten und anschließend Matrize und Blechhalter in 10°C 
Schritten von RT bis 100°C erhöht. 
Eine dritte Versuchsreihe soll zeigen, welche Effekte durch einseitiges Erwärmen von Blechhal-
ter oder Matrize erzielt werden können. Die Temperierung der einzelnen Ecken der Matrize und 
des Blechhalters erfolgte jeweils bei 40°C, 60°C, 80°C und 100°C, sodass der in Kap. 4.1 für die 
Bild 107: a) Versuchswerkzeug Rechtecknapf mit öltemperiertem Versuchswerkzeug b) Kopp-
lung der Öltemperierung mit dem Blechhalterrahmen 
 
Bild 108: Wärmebilder des öltemperierten Versuchswerkzeugs bei drei erwärmten Ecken 
a) 
b) 
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Martensitunterdrückung relevante Temperaturbereich untersucht werden konnte, aber gleichzei-
tig ein negativer Einfluss der Wärme auf den Schmierstoff gering gehalten wurde. 
Platinengröße und Blechhalterkraft wurden in Vorversuchen hinsichtlich des Versagenszeitpunk-
tes auf eine Größe von 300x210 mm so optimiert, dass bei Überschreiten einer maximalen Zieh-
tiefe von 40 mm Versagen durch Reißen des Napfs im Bodenbereich eintritt. Als Versuchswerk-
stoff wurde der austenitische Stahl 1.4301-a verwendet und bei allen Versuchen 1,7 g/m² des 
Schmierstoffes KTL N16 mittels Walzen aufgetragen. Das Werkzeug weist eine polierte Be-
schichtung aus TiAlN (Fa. Oerlikon Balzers) auf. 
5.2 Experimentelle Untersuchungen an temperaturgeführten Werkzeugen  
5.2.1 Experimentelle Untersuchungen an vollständig temperierten Werkzeugen 
Ermittelte Arbeitsdiagramme 
Mithilfe des beschriebenen Versuchsaufbaus wurden für die Rechtecknapfgeometrie Arbeitsdia-
gramme für ein kaltes Werkzeug, ein Werkzeug mit auf 65°C erwärmtem Blechhalter und Matri-
ze bei kaltem Stempel sowie für ein Werkzeug, bei dem alle Komponenten inklusive Ziehstem-
pel auf ein Temperaturniveau erwärmt werden. Die Erwärmung von Blechhalter und Matrize 
sollt zu einer Reduzierung der Martensitgehalte in der Umformzone beitragen und dadurch die 
erforderlichen Kräfte bzw. Zargenspannungen im kritischen Querschnitt an der Bauteilzarge 
(Kraftübertragungszone ) verringern und so die Tiefziehbarkeit steigern. Die Erwärmung des 
Stempels erfolgte mittels Peltier-Elementen, die bei den anderen Versuchsreihen gleichzeitig den 
Stempel auf Raumtemperatur hielten. 
Zur Ermittlung dieser Diagramme wurde die Blechhalterkraft für unterschiedliche Ziehtiefen an 
der in einer Ziehpresse so lange variiert, bis entweder Reißer oder Falten auftraten. Die Ziehge-
schwindigkeit wurde auf ein Minimum von 2 Hub/min festgelegt, um die Kontaktzeiten zwi-
schen Werkzeug und Werkstück zu erhöhen und somit die Temperatureffekte der erwärmten 
Werkzeuge möglichst stark herauszuarbeiten. Die Festlegung der Faltengrenze erfolgte rein sub-
jektiv und nur für Falten 1. Art im Bauteilflansch. Falten 2. Art in der Bauteilzarge traten im 
Allgemeinen nicht auf. Die detailierten Arbeitsdiagramme mit den verwendeten Messpunkten 
befinden sich im Anhang 8.8. 
In Bild 109 sind die drei ermittelten Arbeitsdiagramme übereinandergelegt dargestellt. Für den 
Fall, dass alle Werkzeugaktivteile nicht erwärmt werden, ergibt sich der Arbeitspunkt bei einer 
Ziehtiefe von ca. 37 mm bei 100 kN  Blechhalterkraft. Die Reißergrenzkurve zeigt bei allen Ver-
suchen eine starke Abhängigkeit von der Blechhalterkraft, aber nur eine geringe von der Ziehtie-
fe, wodurch sich im Arbeitsdiagramm ein fast senkrechter Verlauf einstellt. Bei Raumtemperatur 
konnte mit der maximalen Ziehkissenkraft von 1500 kN, d. h. selbst bei Unterdrückung des Ma-
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terialnachfließens unter dem Blechhalter eine Napftiefe von ca. 30 mm erreicht werden. Dies 
lässt sich mit der guten Streckziehbarkeit des Werkstoffes begründen, da in der ersten Phase des 
Ziehvorgangs hauptsächlich der Bodenbereich ausgereckt wird. Die Faltengrenzkurven konnten 
für alle Temperaturzustände des Werkzeuge bei relativ geringen Blechhalterkräften von unter 
100 kN  und annähernd parallel zueinander ermittelt werden und zeigen kaum eine Abhängigkeit 
von der Umformtemperatur. 
Durch Erwärmen des Blechhalters und der Matrize auf 65°C und dem Halten der Stempeltempe-
ratur auf ca. 23°C konnte eine Verschiebung der Reißergrenze hin zu größeren Ziehtiefen er-
reicht werden. Die maximale Ziehtiefe wurde bei ca. 42 mm und einer Blechhalterkraft von 
100 kN erreicht. Es konnten vereinzelt auch Bauteile mit 44 mm Ziehtiefe gezogen werden, die 
aber bereits eine starke Ausdünnung im unteren Zargenbereich sowie gleichzeitig eine beginnen-
de Faltenbildung aufwiesen. Im Vergleich zum kalten Werkzeug öffnet sich das Arbeitsdia-
gramm beim temperierten Werkzeug speziell am Arbeitspunkt um ca. 100 kN. Die Reißergrenz-
kurve bei erwärmten Werkzeugen verschiebt sich somit nicht nur parallel zu der bei kalten 
Werkzeugen ermittelten, sondern ermöglicht tiefere Tiefziehbauteile. Dies lässt sich dadurch 
erklären, dass die Wärme auch während des Umformprozesses vom Werkzeug in das Werkstück 
fließt und somit über die Kontaktzeit und die vom Blechhalter aufgebrachte Flächenpressung 
einen von der Blechhalterkraft abhängigen Effekt auf die Umformbarkeit aufweist. Die in Kapi-
tel 4.3.2 beschriebene starke Abhängigkeit der Flächenpressung und Zeit auf den Kontaktwär-
meübergangskoeffizienten wirkt sich somit direkt auf die Tiefziehbarkeit aus und führt in Ver-
bund mit den werkzeugtechnischen Gegebenheiten zu komplexen Zusammenhängen zwischen 
Temperatur und Umformbarkeit in Umformwerkzeugen. 
Für den Fall, dass alle Werkzeugaktivteile auf 65°C erwärmt sind, womit auch eine passive, un-
beabsichtigte Werkzeugerwärmung während eines Serienprozesses abgebildet wird, verschiebt 
sich die Reißergrenzkurve hin zu kleineren Ziehtiefen von ca. 30 mm. Die maximale Ziehtiefe 
konnte bei einer Blechhalterkraft von 80 kN erreicht werden. Die Reißergrenzkurve verläuft in 
diesem Fall annähend parallel zu der mit kaltem Werkzeug gemessenen. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass durch die Beeinflussung der Martensitbildung mit-
hilfe von temperierten Werkzeugen eine günstigere Verteilung des Martensitgehalts innerhalb 
der Bereiche des Rechtecknapfes erreicht werden konnte und die maximal erreichbare Ziehtiefe 
bei der untersuchten Geometrie Rechtecknapf von 37 mm auf 42 mm um ca. 14% erhöht werden 
konnte. Dieser Effekt stellt sich aber nur ein, wenn der Stempel gekühlt bzw. gezielt auf Raum-
temperatur gehalten wird. Bei vollständiger Erwärmung der Werkzeuge auf Temperaturen von 
65°C sinkt die Ziehtiefe drastisch auf 30 mm. Im Weiteren werden diese Aussagen durch Mes-
sungen der Martensitgehalte und Blechausdünnungen am Rechtecknapf näher untersucht. 
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Martensitgehalt und Blechdicke bei Raumtemperatur 
Der Martensitgehalt wurde an den bei RT gezogenen Bauteilen mithilfe der Feritscopes und die 
Blechdicke mithilfe der Ultraschallblechdickenmessgerät (Fa. Olympus) entlang der Längs- und 
Querachse sowie Diagonalen gemessen. Das Messgerät errechnet über die Schallgeschwindig-
keit und das Echo des Schalls die Blechdicke. Die Genauigkeit liegt im Hundertstel Millimeter-
bereich, wobei an Radien nur an den konvexen Seiten aufgrund der Zugänglichkeit gemessen 
werden kann. Die Messreihen wurden dabei mindestens dreimal wiederholt und entsprechende 
Mittelwerte gebildet. Die in Bild 110 bis Bild 118 dargestellten Messstrecken sind im Pikto-
gramm gekennzeichnet sowie die erwärmten Werkzeugbereiche kariert dargestellt. Das Einlegen 
der Platine beim Ziehen der Rechtecknäpfe und weitere Störgrößen, wie ungleichmäßig aufge-
tragener Schmierstoff, können zu einem asymetrischen Einziehen der Platine führen. Dies wurde 
anhand einer ersten Versuchsreihe ausgeschlossen, sodass die Erfassung von nur einer Messstre-
cke ausreichend ist, siehe Angang 8.8. Die Messstrecken bilden jeweils die abgewickelten Län-
gen, beginnend im Zentrum des Rechtecknapfes zu verstehen, wobei die Messpunkte äquidistant 
aufgenommen wurden.  
In Bild 110 ist der entlang dieser abgewickelten Länge gemessene Martensitgehalt in Form der 
Feritscopeanzeige und als errechneter Anteil sowie der Verlauf der Blechdicke für einen mit kal-
ten Werkzeugen gezogenen Napf dargestellt. In weiteren Diagrammen (Bild 110ff) sind die Mar-
 
Bild 109: Einfluss einer partiellen Werkzeugtemperierung auf das Arbeitsdiagramm beim Tief-
ziehen eines Rechecknapfes aus 1.4301; Reißerlinien a) Werkzeug erwärmt auf 65°C 
b) Werkzeug bei RT c) Matrize und Blechhalter bei 65°C, Stempel bei RT 
b) a) c) 
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tensitgehalte aufgrund der Proportionalität und des geringen Blechdickeneinflusses stets als 
Feritscopeanzeigen abgebildet. Bei einer Nennblechdicke von 1 mm ergibt sich ein typischer 
Verlauf der Blechdicke mit geringer Ausdünnung im Bodenbereich, einer maximalen Ausdün-
nung bis ca. 0,7 mm im Zargenbereich am Übergang zum Bodenradius (kritischer Bereich) und 
einer Aufdickung von wenigen hundertstel Millimetern im Flanschbereich. Die erreichten Mar-
tensitgehalte sind dabei direkt abhängig von der Stabilität des Austenitgehalts des Halbzeugs. 
Instabileres Austenit führt zu höheren Martensitwerten, wobei die Verteilung entlang der Mess-
strecken gleich bleibt (vgl. Anhang 8.8.). 
Die Entwicklung der Martensitanteile verhält sich antiproportional gegenüber der Blechausdün-
nung im Bereich der Zarge und erreicht proportional zur Dehnung ein Maximum im kritischen 
Bereich. Anschließend steigen die Martensitanteile nach Durchlauf eines Minimums im Bereich 
der Flanschmitte auf ein Maximum von 29% und fallen in Richtung des unverformten Flansches 
wieder auf null ab. Dieses Verhalten ist dadurch zu erklären, dass sich die Martensitgehalte im 
Zargenbereich hauptsächlich durch die Dehnung in Blechdickenrichtung entstehen und nicht wie 
im Flanschbereich von den, durch die Bauteilecke des Rechtecknapfes hervorgerufen, Dehnun-
gen in der Blechebene dominiert sind. Diese Martensitverteilung hat zur Folge, dass sich zwar 
eine Verstärkung des ausgedünnten, kritischen Bereichs der Zarge ergibt, aber gleichzeitig durch 
die Martensitverfestigung hervorgerufene Verfestigung im Flanschbereich eine Übertragung 
höherer Zargenkräfte und damit höhere Zargenspannungen erfordert. Eine Verbesserung der 
Tiefziehbarkeit ist somit durch Erhöhung der Martensitbildung im Bereich des kritischen Quer-
schnitts bei gleichzeitiger Reduzierung dieser im Bereich der Umformzone am Flansch zu errei-
chen, sodass die Blechausdünnung im kritischen Bereich abnimmt. 
 
Bild 110: Verlauf der Feritscopeanzeige, des errechneten Martensitgehalts und der Blechdicke 
entlang der diagonalen Messstrecke am Rechtecknapf 
5 Prozessverbesserungen durch Werkzeugtemperierung und Wärmebehandlung  149 
 
Martensitgehalte und Blechdicken bei globaler Werkzeugtemperierung 
Zur Untersuchung des Einflusses der Temperatur beim Tiefziehen auf die Blechdicken- und 
Martensitverteilung wurden der Blechhalter und die Matrize an allen Ecken auf Temperaturen 
von 20-100°C in Schritten von 10°C erwärmt und Bauteile mit gleicher Ziehtiefe gezogen. Mit-
tels Infrarotthermografie wurde eine homogene Durchwärmung der Werkzeuge sichergestellt. 
Der Stempel wurde weder gekühlt noch gezielt temperiert und erwärmt sich in den Versuchen 
durch Wärmeübertragung aus den anderen Bereichen um ca. 10-20°C. Die Ziehgeschwindigkeit 
ist dabei möglichst gering zu wählen, um eine gute Übertragung der Werkzeugwärme ans Bau-
teil zu gewährleisten.  
In Bild 111 sind die gemessenen Verläufe der Martensitanteile als Feritscopeanzeigen entlang 
der diagonalen Messstrecke durch die Napfecke aufgetragen. Durch die Erhöhung der Werk-
zeugtemperatur wird die Martensitbildung bereits ab 30°C im Bereich des Flansches deutlich 
reduziert und verringert sich weiter bei Temperaturen bis ca. 70°C auf Werte unterhalb von 1%. 
Bei Temperaturen über 80°C wird annähernd kein Martensit mehr in der Umformzone gebildet, 
was mit den Versuchsergebnissen aus Kap. 4.1 korreliert. Durch die indirekte, unbeabsichtigte 
Erwärmung des Stempels durch Strahlung, Konvektion und Wärmeleitung über das Bauteil sin-
ken auch die Martensitgehalte am Napfradius und im kritischen Bereich der Zarge von 8% bei 
20°C auf 6% bei 50°C. Bei weiterer Temperaturerhöhung werden auch bei Temperaturen von 
100°C noch Werte um 2% erreicht, d. h. die Martensitbildung wird nicht vollständig unterdrückt. 
Ab ca. 50°C verschiebt sich der Ort der größten Martensitanteile vom Flansch in den Bereich des 
kritischen Querschnitts an der Zarge, sodass sich eine für die Tiefziehbarkeit günstigere Vertei-
lung der Martensitbildung im Bauteil einstellt. Die gezeigte Verschiebung der Martensitbildung 
im Rechtecknapf führt zu einer direkten Änderung des Verlaufs der Blechdicke entlang der dia-
 
Bild 111: Entwicklung der Feritscopeanzeige entlang der diagonalen Messstrecke am Recht-
ecknapf im Temperaturbereich von 20°C-100°C 
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gonalen Messstrecke, siehe Bild 112. Die größte Ausdünnung am Bodenradius von ca. 0,73 mm 
wird bei Temperaturen von 20 bis 50°C erreicht, bei denen gleichzeitig die Bodenausreckung mit 
ca. 5% der Blechdicke an stärksten ist, woraus indirekt auf ein schlechteres Nachfließen des 
Werkstoffs und eine höhere Zargenspannung geschlossen werden kann. Bei zunehmender Tem-
peratur, insbesondere bei Temperaturen oberhalb von 60°C, reduziert sich die Blechausdünnung 
im kritischen Bereich auf Werte um 0,84 mm bei gleichzeitiger Zunahme der Bauteilbodendicke. 
Die Aufdickung im Flansch erhöht sich bei höheren Umformtemperaturen tendenziell, wobei 
diese Effekt aufgrund der begrenzten Messgenauigkeit des Blechdickenmessgeräts von 0,01 mm 
relativiert werden muss. Von 60-100°C zeigt die Aufdickung im Bereich des Flansches keine 
weiteren wesentlichen Temperatureinflüsse.  
Eine gezielte Erwärmung von Blechhalter und Matrize führt somit zu einer günstigeren, da ho-
mogeneren Verteilung der Blechausdünnung und erhöht die Blechdicke insbesondere im Bereich 
am Napfboden signifikant, wodurch sich die Erhöhung des Tiefziehvermögens aus Bild 109 er-
klärt. 
  
 
Bild 112: Entwicklung der Blechdicke entlang der diagonalen Messstrecke am Rechtecknapf im 
Temperaturbereich von 20°C-100°C 
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5.2.2 Experimentelle Untersuchungen an lokal temperierten Werkzeugen 
Gesonderte Erwärmung von Matrize und Blechhalter 
Für die Ermittlung des Einflusses lokaler Werkzeugtemperierung auf die Martensitbildung wur-
de zunächst die gesonderte Temperierung der Werkzeugaktivelemente Matrize und Blechhalter 
untersucht. Im Versuchswerkzeug erfolgte hierfür wahlweise nur die Erwärmung der Matrize, 
des Blechhalters und als Referenz Matrize und Blechhalter auf je 80°C. Der Ziehstempel ver-
bleibt bei allen Versuchen untemperiert bei Raumtemperatur, wobei eine geringfügige Tempera-
turerhöhung des Stempels durch nicht vermeidbare Übertragung von Wärme mittels Strahlung 
und Konvektion aus den erhitzten Werkzeugteilen nicht ausgeschlossen werden kann. 
Der Einfluss dieser Temperierung auf die Martensitbildung zeigt sich an den Feritscopemesswer-
ten in Bild 113. Bei der Messung über die Diagonale und Längsachse ergeben sich die geringsten 
Martensitgehalte erwartungsgemäß, wenn beide Werkzeugelemente erwärmt werden. Bei reiner 
Erwärmung des Blechhalters werden im kritischen Bereich am Bodenradius die Martensitanteile 
von ca. 8% im kalten Zustand auf 4,5% reduziert. Die Erwärmung des Blechhalters führt im 
Vergleich zum bei Raumtemperatur gezogenen Bauteil (vgl. Bild 111) bereits zu einer deutlichen 
Reduzierung der Martensitanteile in der Umformzone von 16 auf 4% und damit zu einer über-
proportional stärkeren Reduzierung im Vergleich zum Zargenbereich, sodass in etwa gleich gro-
ße Werte wie im kritischen Bereich am Bodenradius erreicht werden. 
Im direkten Vergleich mit den Messwerten bei ausschließlicher Matrizenerwärmung zeigt sich, 
dass die Martensitwerte im kritischen Bereich am Napfboden mit ca. 5% geringfügig höher lie-
gen. Im Gegensatz dazu ist im Bereich der Umformzone der Martensitgehalt bei unter 2% we-
sentlich geringer, sodass bei einer reinen Matrizentemperierung die Martensitbildung in ähnli-
cher Weise reduziert wird, wie wenn beide Aktivelemente temperiert werden.  
 
Bild 113: Entwicklung der Feritscopeanzeige für einseitige Temperierung der Werkzeugelemen-
te auf 80°C a) diagonale Messstrecke b) entlang der Längsachse 
a) b) 
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Analog zeigt sich in Bild 113b in der Längsachse im Bereich der Zarge ein stärkerer Abfall der 
Martensitbildung, wenn lediglich die Matrize erwärmt wird. Im Vergleich mit der Bauteilecke 
entstehen deutlich geringere Martensitanteile, sodass beispielsweise im kritischen Bereich am 
Bodenradius zwischen einem vollständig erwärmten Werkzeug und der gesonderten Erwärmung 
des Blechhalters kein Unterschied mehr festgestellt werden kann. Die Martensitwerte bei einsei-
tig auf 80°C erwärmter Matrize korrelieren mit den bei 60°C erfassten Werten bei vollständiger 
Werkzeugerwärmung, sodass die Matrizenerwärmung eine dominierende Rolle bei der Werk-
zeugtemperierung gegenüber dem Blechhalter einnimmt. 
Die Temperierung der Matrize hat aufgrund der größeren Kontaktfläche und damit Wärmeüber-
tragung des Matrizenradius mit der Bauteilzarge einen wesentlich größeren Einfluss auf die Re-
duzierung der Martensitbildung in der Umformzone. Beachtenswert ist, dass sich durch die Wahl 
des temperierten Aktivelements, die das jeweilige Element mit dem Bauteil aufweist, unter-
schiedliche Martensitverteilungen einstellen lassen und sich gleichzeitig die optimale Umform-
temperatur ändert. Dies lässt sich auf die unterschiedlichen Kontaktflächen und -dauern zwi-
schen dem Bauteil und dem Werkzeugelement zurückführen, die bei der Ziehmatrize aufgrund 
des Kontakts am Ziehradius deutlich höher liegen, als beim Blechhalter. Die geringeren Marten-
sitgehalte im kritischen Bereich an der Zarge bei reiner Blechhaltererwärmung lassen sich auf 
der direkten Kontakt dieses Bereichs mit dem Blechhalter beim Schließen des Blechhalters zu-
rückführen. 
Die Frage nach der für das Ziehergebnis optimalen Werkzeugtemperatur und des zu erwärmen-
den Werkzeugbereichs kann aufgrund des starken Einflusses der Werkzeuggeometrie somit ab-
schließend nur durch experimentelle Untersuchungen oder sehr komplexe Simulationen geklärt 
werden. 
Untersuchung der Temperierung einzelner Bauteilecken 
Ziel dieses Abschnitts ist der Nachweis, dass die Martensitbildung mittels lokaler Werkzeugtem-
perierung in Tiefziehwerkzeugen auch lokal beeinflusst werden kann. Durch eine entsprechende 
Wahl der Temperatur und des Orts der Werkzeugerwärmung soll gezeigt werden, dass sich aus-
gewählte Bereiche des Bauteils gezielt hinsichtlich des Werkstoffflusses sowie der 
Blechausdünnung steuern und somit die Tiefziehbarkeit erhöhen lässt. Durch die Reduzierung 
der Martensitbildung ist der Einsatz einer partiellen Werkzeugtemperierung somit auch zur Ver-
meidung einer zu großen Martensitverfestigung oder Spannungsrissen in kritischen Bauteilberei-
chen geeignet. Als kritische Bauteilbereiche kommen hierbei asymmetrische Nebenformen oder 
scharfe Bauteilkonturen sowie Ziehradien in Betracht. 
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Das Versuchswerkzeug wurde in dieser Versuchsreihe sequenziell an einer, zwei und drei Ecken 
auf Temperaturen von 20 bis 100°C temperiert und anschließend der Martensitgehalt und die 
Blechausdünnung an den tiefgezogenen Rechtecknäpfen analog zu den vorangegangene Kapiteln 
entlang unterschiedlicher Messstrecken im Bauteil erfasst. Zu klärende Fragestellungen waren 
hierbei, inwiefern sich die bei der lokalen Temperierung eingestellten Temperaturen und die dar-
aus resultierenden Martensitanteile mit denen der globalen Temperierung vergleichen lassen und 
wie stark sich diesbezüglich der Wärmeabfluss in nicht erwärmte ober benachbarte Werkzeugbe-
reiche auswirkt. 
Im direkten Vergleich der entstandenen Martensitgehalte entlang der diagonalen Messstrecke 
eines an einer Ecke erwärmten Werkzeuges mit dem global erwärmten Werkzeug zeigen sich nur 
geringfügig kleinere Martensitgehalte beim global erwärmten Werkzeug, siehe Bild 114. Analog 
zu den am global erwärmten Werkzeug durchgeführten Messungen wird die Martensitbildung im 
Bereich der Umformzone deutlich stärker reduziert als am kritischen Bereich an der Bauteilzar-
ge. 
Die Blechdickenverteilung entlang der gleichen Messstrecke zeigt analog zum global erwärmten 
Werkzeug die geringste Ausdünnung bei 100°C, wobei es im Gegensatz dazu zu einer größeren 
Ausreckung im Boden kommt (Bild 115). Die Unterschiede liegen hier aber nur innerhalb der 
Messgenauigkeit des Ultraschall-Blechdickenmessgerätes von 0,01 mm, sodass von einem posi-
tiven Effekt der Erwärmung der Ecken auf die Ausdünnung des kritischen Bereichs ausgegangen 
werden kann, der aber im Vergleich zum vollständig temperierten Werkzeug geringer ausfällt. 
Die einzelnen temperierten Werkzeugbereiche wurden nicht gesondert thermisch voneinander 
getrennt, um einen möglichst fließenden Übergang zu realisieren. Des Weiteren zeichnet sich 
durch die Aufteilung in Werkzeugsegmente die damit einhergehende Trennfuge auf der Bauteil-
Bild 114: a) Martensitgehalte bei Erwärmung einer Bauteilecke b) im Vergleich zum global er-
wärmten Werkzeug 
a) b) 
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oberfläche ab, was insbesondere bei Sichtteilen zu vermeiden ist. Es resultiert somit die Frage, 
inwiefern sich die Erwärmung von Werkzeugbereichen auf die benachbarten Bereiche auswirkt. 
In Bild 116 sind die Martensitgehalte entlang der Längsachse für ein an einer Ecke und global 
auf Temperaturen von 40-100°C erwärmtes Werkzeug gegenübergestellt. Bei Erwärmung einer 
Bauteilecke sind die resultierenden Martensitgehalte um ca. 15°C zu geringeren Gehalten hin 
verschoben, da die Wärme beim global erwärmten Werkzeug von beiden Seiten Richtung 
Längsachse strömen kann. Hieraus folgt, dass eine vollständige Unterdrückung der Martensitbil-
dung in der Längsachse mit der gewählten Länge der Kühlkanäle nur mit global erwärmten 
Werkzeugen möglich ist, aber gleichzeitig eine lokale Beeinflussung der Martensitbildung bis 
hin zur vollständigen Unterdrückung in der Ecke realisiert werden konnte. 
 
Bild 115: Blechdickenverlauf in einer erwärmten Ecke in Abhängigkeit von der Erwärmungstem-
peratur 
 
Bild 116: a) Martensitgehalte entlang der Längsachse (angrenzender Bauteilbereich) bei Er-
wärmung einer Bauteilecke b) im Vergleich zum global erwärmten Werkzeug  
a) 
60 mm 
100 mm 
60 mm 
100 mm 
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Bild 117a zeigt ein Wärmebild des Werkzeuges bei Erwärmung der Längsseite des Werkzeuges. 
Die Wärme verbleibt im erwärmten Bereich und fließt nur geringfügig in die nicht erwärmte 
Werkzeughälfte. Gleichzeitig stellt sich ein sanfter Temperaturübergang zwischen den Werk-
zeugbereichen ein. Im Vergleich dazu zeigt Bild 117a das nach dem Tiefziehen vorhandene 
Temperaturfeld im Rechtecknapf, in dem sich bei einer Werkzeugerwärmung von 80°C eine 
Bauteiltemperatur von ca. 55-65°C einstellt. Die Muster auf dem Bauteilflansch im Bild 117b 
sind auf Ziehölreste zurückzuführen. Die gegenüberliegende nicht erwärmte Napfseite weist eine 
Temperatur von ca. 30°C auf, sodass sich die lokale Werkzeugtemperierung sehr gut in der Bau-
teiltemperatur abbildet. 
Übereinstimmend hierzu zeigen die an der gegenüberliegenden Bauteilseite durchgeführten Mes-
sungen des Martensitgehalts, dass dieser bei Erwärmung von zwei Ecken auf 100°C in etwa mit 
dem einer globalen Erwärmung des Werkzeuges auf 40°C korreliert, siehe Bild 118. In der Bau-
teilmitte zeigt sich kein Einfluss der Erwärmung auf den Martensitgehalt, weswegen dieser Be-
reich im Diagramm nicht dargestellt wurde. 
Bei Erwärmung auf 40°C stimmen die Martensitgehalte mit denen am global temperierten 
Werkzeug bei ca. 35°C überein und sind somit nur unwesentlich größer. Somit wirkt sich die 
lokale Temperierung und der nicht beabsichtigte Wärmefluss im Werkzeug durch das Bauteil 
nur geringfügig auf die Martensitbildung nicht erwärmter Bereiche aus. 
Abschließend wurde untersucht, inwieweit sich der Martensitgehalt in einer Bauteilecke gezielt 
erhöhen lässt, indem dieser nicht temperiert wird. Die Martensitverteilung der untemperierten 
Ecke korreliert bei einer Erwärmung von drei Ecken von 60-100°C sehr gut mit der bei global 
auf 30°C erwärmten Werkzeug gemessenen Verteilung, siehe Bild 119. 
Die hohen bei Raumtemperatur ermittelten Martensitgehalte am global erwärmten Werkzeug 
von bis zu 16% können auch bei niedrigen Temperaturen von 40°C nicht mehr erreicht werden. 
Auch hier zeigt sich, dass bereits geringe Temperaturanstiege von 10-20°C die Martensitbildung 
 
Bild 117: a) Wärmebild eines an zwei Ecken erwärmten Werkzeuges im Vergleich mit b) der 
Temperaturverteilung im Napf unmittelbar nach dem Tiefziehen 
a) b) 
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merklich reduzieren, aber diese Reduzierung sich nicht auf die Bauteilausdünnung auswirken 
(vgl. Bild 112 und Bild 115). 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass mithilfe des dargestellten Versuchsaufbaus die loka-
le Steuerung der Martensitentwicklung über eine partielle Werkzeugerwärmung nachgewiesen 
wurde. Die im Werkstück auftretenden Martensitanteile korrelieren stark mit den am Werkzeug 
eingestellten Temperaturen. Auch geringe Temperaturdifferenzen wirken sich direkt auf die 
Martensitbildung aus und müssen bei der thermischen Auslegung der Temperierung mit beachtet 
werden. Eine gezielte Werkzeugtemperierung eignet sich somit zur Prozessstabilisierung und 
zum lokalen Einstellen von Martensitanteilen im Materialvolumen von Tiefziehbauteilen. 
 
Bild 118: Martensitverteilung entlang der gegenüber der erwärmten Werkzeugseite liegenden 
Querachse im Vergleich mit global temperiertem Werkzeug  
 
Bild 119: Martensitverteilung entlang der nicht erwärmten Werkzeugecke 
60 mm 
100 mm 
30 mm 
150 mm 
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5.3 Lokales Glühen von tiefgezogenen Bauteilen 
Die in Kapitel 4.1.4 gewonnenen Erkenntnisse zum Zwischenglühen von nichtrostenden austeni-
tischen Stählen zeigen neben einem Bake-Hardening-Effekt bei ca. 400°C und der Martensitre-
version bei 600°C eine Rekristallisation ab 900°C. Zur weiteren Optimierung der umformtechni-
schen Verarbeitung von Blechen soll nun im folgenden Kapitel die Eignung und das Potenzial 
von lokalem Glühen an Tiefziehbauteilen auf Basis von induktivem Glühen untersucht werden. 
Ziel ist hierbei, Bauteilregionen mit hoher Formänderung durch Zwischenglühen soweit zu Re-
kristallisieren, dass eine vollständige Glühung des Bauteils vermieden werden kann. Neben dem 
Einfluss des lokalen Glühens von Bauteilregionen auf die Tiefziehbarkeit und die Martensitver-
teilung im Bauteil soll die generelle Eignung der Induktionstechnik zum lokalen Glühen von 
Bauteilen untersucht werden. 
5.3.1 Versuchsaufbau und Konzeption des lokalen induktiven Glühverfahrens 
Als Versuchsgeometrie wurde, analog zu den vorangegangenen Untersuchungen, der Rechteck-
napf gewählt und die Versuchsdurchführung erfolgte auf der Versuchsanlage „Butterdose“ mit 
einer maximalen Blechhalterkraft von 400 kN . Zur induktiven lokalen Erwärmung stand die 
bereits beschriebene Induktionsanlage der Fa. Ceia zur Verfügung. Für die Vermessung des Mar-
tensitgehalts stand das Feritscope und für die Blechdickenmessung das Messgerät der Fa. Olym-
pus DL 35 zur Verfügung. Die Messung erfolgte wieder in der Quer-, Längsachse und Diagona-
len bei jedem Rechtecknapf. Der typische Ablauf eines Versuches gliedert sich in Vorziehen auf 
ca. 45 mm kurz vor dem Einschnüren und Reißen des Bauteils, dem Zwischenglühen und Wei-
terziehen (Bild 120), wobei nach den jeweiligen Schritten jeweils das Vermessen anschließt. Die 
Platinen wurden in Rechteckform zugeschnitten.  
Als Werkstoff diente der Austenit 1.4301g in der Blechdicke 0,8 mm. Für diese Versuchsreihe 
kam eine spezielle, für die Edelstahlumformung entwickelte, Öl-Wachs-Dispersion (Fa. Luba-
print) zum Einsatz. Der Schmierstoff wurde in der ersten Stufe beidseitig von Hand mit einer 
 
Bild 120: Versuchsablauf a) erste Ziehstufe bis ca. 45 mm (Vorziehen) b) lokales Zwischenglü-
hen c) zweite Ziehstufe (Weiterziehen) bis ca. 75 mm 
a) b) c) 
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Menge von 0,8 g/m² aufgewalzt, wobei im Weiterzug aufgrund der Bauteilgeometrie ein defi-
nierter Schmierstoffauftrag nicht mehr möglich war, sodass trocken umgeformt wurde. 
Beim Ziehen von 1.4301 konnte selbst bei maximaler Platinengröße und Blechhalterkraft der 
Riss erst ab ca. 42 mm erreicht werden. Zudem erhöhen sich durch das Zwischenglühen die er-
reichbaren Ziehtiefen im Weiterzug so stark, dass der Flansch im Bereich der Napflängsseite 
komplett eingezogen wird und keine genaueren Aussagen über die erreichbaren Ziehtiefen im 
zweihubigen Prozess getroffen werden können. Aufgrund der Tatsache, dass der Napf unmittel-
bar kurz vor dem Reißen im ersten Zug gezogen wurden, lassen sich dennoch Aussagen über das 
Glühergebnis treffen. 
Bild 121 zeigt den Versuchsaufbau zum lokalen Zwischenglühen mit Kreis- und Längsin-
duktoren an den vorgezogenen Rechtecknäpfen. Die Glühtemperatur und -dauer wird am Regel-
gerät eingestellt und mittels eines Hochtemperaturpyrometers kontinuierlich geregelt. Beim Glü-
hen größerer Flächen entsteht aufgrund der begrenzten verfügbaren Induktorfläche bzw. Leis-
tung die Problematik, dass vollständiges Glühen größerer Flächen mit einer Glühoperation nicht 
möglich ist und ein Verschieben sowie mehrmaliges Glühen notwendig wird. Dadurch ergeben 
sich zum Teil Übergangsbereiche, die sich negativ auf das Tiefziehergebnis auswirken können.  
Eine wesentliche Schwierigkeit des lokalen Glühens stellt aufgrund der schnellen Erwärmung 
der thermische Verzug der Bauteile aufgrund der Wärmeausdehnung des Materials dar. Durch 
das resultierende Aufwölben der geglühten Bereiche verändert sich wiederum der Abstand zum 
Induktor und somit die eingebrachte Energie, wodurch die gewünschte Temperatur unter Um-
ständen nicht mehr erreicht oder gehalten werden kann. Dies konnte bei dem hier verwendeten 
Versuchsaufbau nur durch manuelles Nachjustieren des Induktorabstands kompensiert werden. 
Bei einer kommerziellen Umsetzung ist speziell bei gekrümmten Bauteil- oder Eckbereichen 
eine genaue Anpassung der Induktorform mit entsprechender Aufspannung erforderlich. 
 
Bild 121: Versuchsaufbau lokales induktives Glühen a) kreisrunder Induktor b) länglicher Induk-
tor mit Temperaturregelung mittels Pyrometer 
a) b) 
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Ebenfalls von Bedeutung sind die durch das induktive Glühen erreichbare Genauigkeit der Glüh-
temperatur sowie die Größe der Wärmeeinflusszone. Bild 122 zeigt ein punktuell und flächig 
geglühtes Bauteil sowie die resultierenden Anlassfarben, mithilfe derer die Wärmeeinflusszone 
abgeschätzt werden kann sowie das dazugehörige Infrarotbild. 
Am Beispiel der punktuellen Glühung ist deutlich zu erkennen, dass ein Bereich von 10-20 mm 
außerhalb des gewünschten Glühbereich mit einer Temperatur von ca. 300-400°C beaufschlagt 
wurde, aber insgesamt eine stark lokalisierte Glühung aufgrund der schlechten Wärmeleitfähig-
keit des austenitischen Grundwerkstoffes erreicht werden konnte. Die Induktionstechnik eignet 
sich bei entsprechender Anpassung der Induktorgeometrie an die lokale Bauteilform somit her-
vorragend für das lokale Glühen von Bauteilen. 
 
Bild 122: Geglühte Rechtecknäpfe nach dem 1. Zug und lokaler Glühung bei 900°C / 3 Minuten 
a) Glühen des Eckbereichs (Glühzonenvariante (GV) II) b) Glühen des Zargenbereichs 
(GV V) im Vergleich zu der im Wärmebild gezeigten Temperaturverteilung 
 
Bild 123: Untersuchte Glühzonenvarianten 
GV I GV II
GV VI
GV III GV IV
GV VIIGV V
a) 
b) 
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Insgesamt wurden anhand eines Versuchsplans 7 Glühzonenvarianten (GV) untersucht, die in 
Bild 123 skizzenhaft dargestellt sind. Bei den Glühzonenvarianten I, V und VII wird dabei ge-
zielt der Flanschbereich geglüht, wobei Variante VII eine Besonderheit darstellt, da hier analog 
zu den Ergebnissen der Grundlagenversuche eine Verfestigung der Zarge durch Glühen bei nur 
400°C angestrebt wird. 
Bei den weiteren Glühzonenvarianten soll der im ersten Zug verfestigte Bereich der Bauteilzarge 
(Umformzone) soweit entfestigt werden, dass im Weiterzug das Bauteilversagen vermieden wer-
den kann. Bei allen Versuchen lag die Glühtemperatur in Übereinstimmung mit den in Kap.4.1.4 
erzielten Ergebnissen bei 900°C für eine Haltedauer von 180 s (3 Minuten). Zur Vergleichbarkeit 
der mit dem Feritscope und dem Blechdickenmessgerät erzielten Messergebnisse zeigt Bild 124 
die Verläufe entlang der Messstrecken für einen Rechtecknapf, der ohne Zwischenglühung bis 
auf die maximal erreichbare Ziehtiefe gezogen wurde. Die Messung erfolgte anhand konkreter 
Messpunkte im Abstand von 5 mm beginnend in der Napfmitte, wobei die Messdichte der 
Blechdicke und Martensitanteilen in kritischen Bereichen erhöht wurde. 
 
Bild 124: Blechdicken und Martensitverteilung nach dem 2.Zug ohne Zwischenglühung 
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5.3.2 Auswirkungen des lokalen Glühverfahrens auf Martensitbildung und Tiefzieheigen-
schaften 
Durch das lokale Zwischenglühen mit den GV II, GV III und GV VI erhöht sich die Ziehtiefe 
beim Weiterziehen bis zur maximal möglichen Ziehtiefe von 75 mm, die auch mit einem voll-
ständig geglühten Bauteil erreicht wurde. Durch das lokale Glühen dieser Bereiche wurde die für 
den Weiterzug benötigte Kraft, die die Zarge vom Boden an die Umformzone übertragen muss, 
reduziert. Gleichzeitig ändert sich der Werkstofffluss im Weiterzug, sodass im geglühten Bereich 
das Material deutlich stärker aus der Blechdicke fließt und sich der Flanscheinzug reduziert 
(Tabelle 10). Dieser Effekt verstärkt sich, je größer der geglühte Bereich gewählt wird. 
Tabelle 10: Gemessene Restflanschbreite bei 3 Glühzonenvarianten und 3 Messstrecken (Be-
nennung vgl. Bild 124) im Vergleich 
In Bild 125 sind die gemessenen Martensitgehalte für die Glühzonenvariante II, bei der die 
Eckenbereichen des Flansches zwischengeglüht wurden, entlang der diagonalen Messstrecke (im 
Piktogramm  rot markiert) nach dem 1. und 2. Zug dargestellt. Durch das lokale Zwischenglühen 
wurde das im 1. Zug entstandene Martensit im Bereich des Flansches (Messpunkte 25-30) voll-
ständig zurückgebildet. 
Nach dem 2. Zug zeigen sich auch dementsprechend geringere Martensitgehalte im Bereich der 
Umformzone, aufgrund derer die höhere Ziehtiefe erreicht werden kann. Gleichzeitig steigen die 
Martensitgehalte und die Blechausdünnung im kritischen Bereich am Bodenradius nicht weiter 
an, da das Material im geglühten Bereich plastifiziert und aus diesem Bereich fließt. 
Der Vergleich der Martensitgehalte des ungeglühten mit denen des ungeglühten Napfs nach der 
2. Stufe ist nicht ohne Einschränkung möglich, da die gleiche Ziehtiefe ohne Zwischenglühen 
nur mit einem Reißer erreicht werden konnte. Die dargestellten Martensitgehalte zeigen somit 
die Martensitverteilung an der gegenüberliegenden Seite eines gerissenen Bauteils, lassen aber 
einen grundsätzlichen Trend zu höheren Martensitgehalten und damit niedrigere Dehnungen in 
der Umformzone und dem kritischen Bereich erkennen.Die untersuchten Glühzonenvarianten 
führen des Weiteren durch die Entfestigung der im 1. Zug umgeformten Bereiche auch zu einer 
Verschiebung der Blechdickenverteilung. 
 GV II GV III GV IV 
MS 1 29 32 35 
MS 2 75 75 77 
MS 3 4 5 5 
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Den Blechdickenverlauf entlang der Längsachse für die ebenfalls bis zur maximalen Ziehtiefe 
nicht gerissenen GV III und VI zeigt Bild 127. Bei beiden Glühverfahren ist die größte Ausdün-
nung nicht mehr in der Zarge nahe dem Bodenradius zu finden, sondern im geglühten Bereich im 
Flanschbereich. Der für einen Bodenreißer maßgebliche Bereich am Bodenradius wird hierdurch 
entlastet und ein Reißer tritt deutlich später auf. Die Blechaufdickung im Flansch bleibt davon 
unberührt. Die Versuche mit den GV II, III und VI zeigen, dass das Material aus den geglühten 
Bereichen fließt. Bei den GV III und VI ist diese Ausdünnung besonders hoch, wenn der geglüh-
te Bereich über den Matrizenradius in die Zarge hinein gezogen wird, sodass bei sehr großen 
Ziehtiefen im 2. Zug Reißer im geglühten Bereich innerhalb der Zarge erwartet werden. 
 
Bild 125: Martensitverteilung entlang der diagonalen Messstrecke für der Glühverfahren GV II 
nach dem 1. und 2. Zug im Vergleich mit den ungeglühten Rechtecknäpfen 
 
Bild 126: Martensitverteilung entlang der Längsachse für GVII; Vergleich mit ungeglühtem Teil 
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Bild 128 zeigt, dass der Martensitgehalt für GV III und GV VI im oberen Teil der Zarge auf-
grund der Glühung niedriger als beim ungeglühten Bauteil ist und gleichzeitig auch im Bereich 
am Bodenradius weniger Martensit entsteht. Durch das lokale Zwischenglühen ergibt sich neben 
einer Reduzierung der maximalen Martensitanteile eine homogenere Verteilung des Martensits, 
wobei zu erwarten ist, dass der Napf bei weiterer Belastung im Übergang zur Zarge reißt. 
Bei den Glühzonenverfahren I, V, VII, mit denen die partiell Zarge geglüht wurde, zeigen sich  
im Vergleich mit dem ungeglühten Napf verschlechterte Zieheigenschaften. Das Versagen tritt 
bei diesen Bauteilen unmittelbar nach dem Aufsetzen des Stempels beim zweiten Ziehen ein. 
Der durch den ersten Zug geschwächte kritische Bereich am Bodenradius wird durch das Zwi-
schenglühen der Zarge weiter entfestigt, sodass die für den Weiterzug benötigte Zargenspannung 
nicht mehr übertragen werden kann. Auch die mit GV VII angestrebte Verfestigung der Zarge 
durch Glühen bei 400°C führt nicht zur gewünschten Erhöhung der Ziehtiefe, da die Verfesti-
gung in der Umformzone weiter die Übertragung von hohen Kräften über die Zarge erfordert 
und die erreichte Festigkeitssteigerung in der Zarge hierfür nicht ausreicht. 
 
Bild 127: Blechdicke entlang der Längsachse für GV III und GV VI im Vergleich mit dem unge-
glühten Bauteil 
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Bild 129b zeigt die an der Zarge geglühten und gerissenen Bauteile. Bei den in den Eckbereichen 
der Zarge geglühten Bauteilen wurde zwar ein Reißer im Eckbereich vermieden, jedoch wiesen 
die Bauteile in den ungeglühten Bereichen der Zarge auf. Ein partielles Glühen der Zarge kann 
somit nur umlaufend und großflächig zu einer Verbesserung der Umformbarkeit führen. 
Ergebnis der Formänderungsanalyse 
Zur Formänderungsanalyse stand das Aramis System der Fa. GOM zur Verfügung. Dieses Sys-
tem vermisst die zeitliche Änderung eines auf dem Werkstück aufgetragenen stochastischen 
Sprenkelmusters. Dafür wird das Muster vor und nach der Umformung von zwei Kameras digi-
talisiert. Aus zwei unterschiedlichen Blickwinkeln aufgenommenen Bildern werden mit einer 
Software u.a. die 3D-Koordinaten der Oberfläche, 3D-Verschiebungen und Dehnungen der Pro-
benoberfläche berechnet. Aus Letzterem kann mithilfe der Volumenkonstanz die Blechdi-
ckenänderung abgeleitet werden. Das stochastische Muster wird mit schwarzer Farbe aufge-
 
Bild 128: Martensitverteilung entlang der Längsachse für GV III und GV VI im Vergleich mit dem 
ungeglühten Bauteil 
 
Bild 129: Gerissene Bauteile a) umlaufende Glühung am Napfradius b) Glühung der Zarge in 
den Bauteilecken 
a) b) 
5 Prozessverbesserungen durch Werkzeugtemperierung und Wärmebehandlung  165 
 
sprüht. Ein vorheriges Grundieren des Prüfteils mit weißer Farbe erhöht den Kontrast. Wird in-
folge eines Umformvorgangs das Muster beschädigt oder zerstört, kann dieser Bereich nicht aus-
gewertet werden. 
Die geglühten Bereiche konnten aufgrund der schlechten Haftung des aufgesprühten, stochasti-
schen Musters nicht erfasst werden. Die grafische Gegenüberstellung der erfassten Hauptfor-
mänderungen und vom System errechneten Blechdicken nach dem 2. Zugs eines in den Ecken 
(GV II) und an der kurzen Napfseite (GV III) geglühten Napfs zeigt Bild 130. Es ist gut zu er-
kennen, dass sich die Blechausdünnung beim Weiterzug hauptsächlich im geglühten Bereich 
konzentriert und sich dadurch höhere Ziehtiefen realisieren lassen. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass mithilfe der Induktionstechnik lokal, gezielt und 
geregelt an Blechumformteilen aus nichtrostendem austenitischem Stahl geglüht werden kann. 
Eine wesentliche Problemstellung beim lokalen Glühen ergibt sich neben den Wärmeeinflusszo-
nen durch das Ausbeulen der Proben aufgrund der Wärmezufuhr. Dadurch verändert sich ggf. 
der Abstand zwischen Induktor und Blech und eine homogene Erwärmung wird erschwert.  
Mithilfe des Glühens bei 900°C und einer Haltezeit von 3 Minuten konnten die Martensitgehalte 
aus dem ersten Zug vollständig lokal zurückgebildet werden. Das Glühen der Zarge (Kraftüber-
tragungszone) führte aufgrund der Festigkeitsreduzierung zu einem frühen Riss und ist generell 
nicht zu empfehlen. Auch ein Glühen der Zarge bei 400°C, mithilfe dessen eine Festigkeitsstei-
gerung erreicht werden sollte (Ausscheidungshärtung), führte ebenfalls nicht zu einer Verbesse-
rung der Umformeigenschaften. Das Glühen des Flansches (Umformzone) führt im Weiterzug 
hingegen zu einer deutlichen Verbesserung der Zieheigenschaften. Hierbei ist es z.T. ausrei-
chend, nur einen kleinen Teil des Flansches (Ecke) zu glühen, um verbesserte Formänderungsei-
genschaften zu erhalten. Im zweiten Zug ergibt sich hierdurch eine Reduzierung der maximalen 
Blechausdünnung im kritischen Bereich an der Zarge und das Material fließt primär aus dem 
Bild 130: Ergebnis der Formänderungsanalyse der Glühzonenvarianten GV II und GV III mit 
GOM Aramis a) Hauptformänderung [-] b) Blechdickenreduzierung [%] 
a) b) 
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geglühten Bereich. Kritisch ist es, wenn der ausgedünnte Bereich des Flansches über den Ziehra-
dius in die Zarge gezogen wird und im Weiterzug dieser Bereich noch nicht ausreichend verfes-
tigt wurde, wodurch die Zarge in diesem Bereich einschnürt und das Bauteil versagt. Als vorteil-
haftester Glühort für das lokale Zwischenglühen eines Rechtecknapfes eignen sich insbesondere 
die Ecken des Flansches, da dort das Material aus zwei Richtungen zusammenfließt und die 
größten Formänderungen erreicht werden. Das Glühen der kurzen bzw. langen Seite eines Bau-
teilflansches ergab hingegen keine Verbesserung der Umformeigenschaften. 
Des Weiteren wurden Untersuchungen an Bauteilen durchgeführt, die im ersten Zug tiefgezogen 
werden und im zweiten Zug durch Aufbringen sehr hoher Blechhalterkräfte mittels ausschließli-
chen Streckziehens fertig gezogen werden. Hierdurch wurden durch lokales Glühen grundsätz-
lich keine höheren Ziehtiefen erreicht, da der geglühte Bereich stets zu stark einschnürt und ver-
sagt. Das lokale Glühen zur Verbesserung der Umformbarkeit eignet sich nicht, wenn die Belas-
tung im zweiten Zug durch Streckzeihen dominiert ist. In diesem Fall sollte die gesamte Kraft-
übertragungs- und Umformzone, d. h. die Zarge und der Bauteilboden, vollständig geglüht wer-
den. 
5.4 Fazit aus den Untersuchungen zur gezielten lokalen Werkzeugtemperie-
rung und Wärmebehandlung 
Mithilfe der in Kapitel 5.1 durchgeführte Analyse temperaturgeführter Umformwerkzeugtempe-
rierkonzepte konnte ein neues Temperierkonzept aus Basis der Peltier-Technik aufgebaut und in 
unterschiedliche Tiefziehwerkzeuge implementiert werden. Wesentliche Vorteile des Systems 
sind der vollständig elektrische Aufbau und eine direkte Ansteuer- und Regelbarkeit. 
In den Untersuchungen in Kapitel 0 konnte anhand von Tiefziehwerkzeugen der Nachweis er-
bracht werden, dass mithilfe einer lokalen Werkzeugtemperierung die Umformbarkeit von nicht-
rostenden austenitischen Stählen gesteigert werden kann. In Versuchen mit auf 65°C erwärmtem 
Blechhalter und Matrize bei kaltem Ziehstempel konnte die maximale Ziehtiefe von Rechteck-
näpfen um bis zu 20% gesteigert und somit die Prozessgrenzen erweitert werden. Des Weiteren 
konnte der Nachweis erbracht werden, dass mithilfe von über der Flanschfläche lokaler Werk-
zeugtemperierung die Martensitanteile in einzelnen Bauteilbereichen gezielt beeinflusst und ein-
gestellt werden können. 
Die Eignung des lokalen Zwischenglühens von Tiefziehbauteilen aus austenitischen nichtrosten-
den Stählen mithilfe der Induktionstechnik wurde in Kapitel 5.3 nachgewiesen. Die Glühparame-
ter wie Haltedauer und Temperatur wurden aus den Ergebnissen aus Kapitel 4.1.4 gewonnen. 
Der Vergleich unterschiedlicher Glühzonenvarianten zeigte die größten Potenziale zur Wieder-
herstellung des Umformvermögens, wenn die Eckbereiche eines rechteckförmigen Bauteils ge-
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glüht wurden. Mithilfe des lokalen Glühens können die im ersten Zug gebildeten Martensitantei-
le lokal vollständig zurückgebildet werden, wodurch sich im Weiterziehen die Blechausdünnung 
in kritischen Bereichen reduzieren und die Ziehtiefe erhöhen lässt. Bei korrekter Wahl der Glüh-
zonen eignet sich das lokale Zwischenglühen somit zur Substitution des vollständigen Glühens 
von nichtrostenden austenitischen Tiefziehbauteilen. 
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6 Thermo-mechanisch gekoppelte Umformsimulation eines Serien-
umformprozesses 
In diesem Kapitel soll die Leistungsfähigkeit heutiger thermo-mechanisch gekoppelter Um-
formsimulationen aufgezeigt und die Vorhersagegenauigkeit beurteilt werden. Für eine thermo-
mechanisch gekoppelte Simulation sind Special-Purpose-FE-Programmsysteme wie Autoform 
oder PAM-Stamp nicht geeignet, da die thermischen Randbedingungen wie z. B. Werkzeuger-
wärmung in Dauerlauf nur bedingt simuliert werden können. Aus diesem Grund wurde das Mul-
ti-Purpose-FE-Programmsystem LS-Dyna für weitere Untersuchungen ausgewählt, da es zudem 
über einen thermischen Solver verfügt und Volumenelementmodellierungen erlaubt. In LS-Dyna 
ist des Weiteren das Werkstoff- und Verfestigungsmodell nach Hänsel implementiert, das im 
Weiteren näher untersucht wird. Ein weiteres Ziel der nachfolgend dargestellten Arbeiten ist die 
Abbildung der Erwärmung von Werkzeugen in Serienprozessen analog zu den Messungen in 
Kapitel 4.3.1. Mit den gewonnenen Erkenntnissen wird abschließend ein vereinfachtes Materi-
almodell für die thermo-mechanische Abbildung der dehnungsinduzierten Martensitbildung in 
Abhängigkeit von der Austenitstabilität vorgestellt. 
6.1 Parameterbestimmung für die thermo-mechanische Umformsimulation 
eines Rundnapfes 
Für die Verwendung des Werkstoff- und Verfestigungsmodells nach Hänsel (vgl. Kap. 2.3.2) 
müssen die 12 Werkstoffparameter, je 6 für das Werkstoff und Verfestigungsmodell aus den 
Versuchsdaten der nicht-isothermen Zugversuche (vgl. Kap. 4.1.1) ermittelt werden. Die optima-
le Parameterkombination im mehrdimensionalen Vektorraum kann nur durch ein iteratives, nu-
merisches Verfahren bestimmt werden. Als mathematische Standardverfahren hierfür gilt die 
Methode der kleinsten Fehlerquadrate, die einfach mit MS-Excel umgesetzt werden kann. Die 
Modellanpassung erfolgte lediglich für den Werkstoff 1.4301g und als Besonderheit in den drei 
Walzrichtungen 0°, 45° und 90°, um den Einfluss der Probenentnahme auf die Modellparameter 
zu untersuchen. 
Bestimmung der Hänsel-Parameter für das Werkstoffmodell 
Die Anpassung der 6 Parameter des Modells nach Hänsel (vgl. Formel (9)) erfolgt anhand der 
Martensitbildungsraten, die über der Dehnung aufgetragen sind. Die Martensitbildungsrate re-
präsentiert den Gradient des Martensitgehalt über der Dehnung. Die Anpassung von Ausgleichs-
kurven an die Messwerte aus den Zugversuchen bei drei unterschiedlichen Dehnungsgeschwin-
digkeiten ε& ＝0, 01 s-1, ε& ＝0, 005 s-1 und ε& ＝0, 002 s-1 ermöglich eine Interpolation der Mess-
werte. Die Variation der Dehnungsgeschwindigkeiten soll eine Differenzierung der auftretenden 
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Temperaturen und damit auch der Martensitbildung hervorgerufen (vgl. Kap. 4.1.1). Anschlie-
ßend können diese Polynome für alle Dehnungsgeschwindigkeiten über der Dehnung abgeleitet 
werden. Anhand dieser gewonnenen Daten ergeben sich nun mithilfe der Methode der kleinsten 
Fehlerquadrate durch Hinterlegung der Modellbeschreibung von Hänsel und unter Verwendung 
des MS-Excel-Solvers die Modellparameter. 
Es zeigt sich, dass das Modell aufgrund der vielen Parameter und der damit verbundenen Frei-
heitsgrade nicht nur eine singuläre Lösung zulässt, sondern mehrere korrekte bzw. mathematisch 
logische Parameterkombinationen einstellbar sind. Durch Veränderung der Startwerte können 
mehrere stabile Parameterkombinationen errechnet werden, wobei die Unterscheidung in lokale 
und globale Extrema nur bedingt möglich ist. Die im folgenden dargestellten Ergebnisse basieren 
auf einer möglichst starken Anlehnung der Parameter an die in der Literatur zu findende Werte. 
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass das für das Model aufgrund der mathematischen 
Instabilität ein hoher Aufwand zur Anpassung betrieben werden muss. 
Bild 131 zeigt die Ergebnisse der Kurvenanpassung der Martensitbildungsraten für die beiden 
Geschwindigkeiten ε&＝0, 002 s-1 und ε&＝0, 01 s-1. Insgesamt konnte eine gute Anpassung der 
Messwerte erreicht werden, wobei insbesondere bei mittleren Martensitgehalten von 2-8% und 
höheren Dehnungsgeschwindigkeiten eine gute Übereinstimmung vorliegt. Bei geringeren Mar-
tensitgehalten <1% und geringeren Dehnungsgeschwindigkeiten ist nur noch eine mäßige An-
passung des Modells an die gemessenen Daten möglich.  
Eine weitere Problematik ergibt sich bei der Extrapolation der Modellwerte hin zu größeren Mar-
tensitgehalten. Das Modell nach Hänsel sagt beispielsweise bei einer Dehngeschwindigkeit von 
Bild 131: Vergleich der gemessenen Martensitbildungsraten mit der Modellanpassung von Hän-
sel in 0°, 45° und 90° zur Walzrichtung für Dehnungsgeschwindigkeiten 0,002 1/s und 
0,01 1/s 
[-] [-]
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0,002 s-1 unter 90° zur Walzrichtung ab ca. 5% Martensitgehalt keine weitere Steigerung der 
Martensitbildungsrate voraus, obwohl dies anhand der Messwerte zu erwarten ist. Dieser Um-
stand ist vor allem unter dem Gesichtspunkt kritisch, da die Messungen im Zugversuch nur bis 
zur lokalen Einschnürung erfolgen können, aber bei der FEM aus numerisch mathematischen 
Gründen eine Extrapolation hin zu höheren Dehnungen und somit höheren Martensitgehalten 
notwendig ist.  
Die Messergebnisse zeigen außerdem eine sehr starke Abhängigkeit der Martensitbildungsrate 
von der Walzrichtung. Dieser Effekt wird zwar teilweise in der Simulation durch die anisotrope 
Beschreibung des Fließorts ausgeglichen, es stellt sich aber dennoch die Frage, inwieweit das 
isotrope Modell nach Hänsel die Martensitbildung korrekt abbilden kann und unter welcher 
Walzrichtung die besten Ergebnisse erreicht werden. Die Walzrichtung muss bei der Ermittlung 
von Modellparametern zweifelsohne mitbetrachtet werden. Die ermittelten Hänsel-
Modellparameter in nachfolgender Tabelle 11 zeigen, dass sich die Walzrichtung direkt auf die 
Modellparameter auswirken. 
In der Arbeit von Heinemann [Hei04] wurde versucht, die große Anzahl der Parameter unter 
Zuhilfenahme von Optimierungsmethoden auf Basis von neuronalen Netzen zu reduzieren und 
somit dem Modell weniger Freiheitsgrade zu geben. Heinemann gibt an, dass die Modellparame-
ter der Werkstoffmodells B, C, D, Q bei gleicher Vorhersagegenauigkeit als konstant angenom-
men werden können. Auch nach wiederholtem Anpassen von Startwerten und Solver-
Einstellungen ergaben die Vereinfachungen von Heinemann nur wenig brauchbare Ergebnisse 
für die Werkstoffgruppe 1.4301 bei der Kurvenanpassung. Neben einer vollständig abweichen-
den Charakteristik des Kurvenverlaufs ergaben sich weiterhin Abweichungen bis zu 30% in der 
Martensitbildungsrate, weswegen diese Vereinfachungen schließlich verworfen wurden. 
Tabelle 11: Mithilfe der Regressionsrechnung ermittelte Parameter für das Hänsel-
Werkstoffmodell in Abhängigkeit der geprüften Walzrichtungen 
Walzrichtung A B C D p Q 
0° 0,018  0,087  -82,328  0,2796  13,801  1376,85  
45° 0,632  0,083  -21,267  0,068  14,075  1376,604  
90° 0,081  0,132  -9,587  0,036  9,656  1376,456  
Bestimmung der Hänsel-Parameter für das Verfestigungsmodell 
Die Anpassung des Verfestigungsmodells an die Messdaten des Werkstoffs 1.4301g erfolgt ana-
log zu denen des Werkstoffmodells durch die Methode der kleinsten Fehlerquadrate. Die Aus-
wirkungen der unterschiedlichen Martensitgehalte auf die Fließkurven treten dabei erst bei hohen 
Dehnungen mit +/-25 MPa auf. Aufgrund dieser geringen Abweichungen lässt sich erwartungs-
gemäß das Verfestigungsmodell nach Hänsel, das im Kern auf dem Verfestigungsmodell von 
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Hockett-Sherby basiert, sehr gut an die Messwerte des Werkstoffs 1.4301g anpassen. Auch hier 
ist analog zur Anpassung des Werkstoffmodells eine Abhängigkeit der Fließkurven von der 
Walzrichtung festzuhalten (Bild 132). 
Die ermittelten Parameter für das Verfestigungsmodell in Tabelle 12 unterstreichen auch hier die 
direkte Abhängigkeit der Modellparameter von der Walzrichtung. Zu beachten ist, dass der Aus-
druck ∆;<Y→5 den Einfluss der Martensitbildung auf die Verfestigung wiedergibt und somit unter 
45° zur Walzrichtung eine deutlich geringere, durch die Martensitbildung hervorgerufene Ver-
festigung aufweist. 
Tabelle 12: Mithilfe der Regressionsrechnung ermittelte Parameter für das Hänsel-
Verfestigungsmodell in Abhängigkeit der geprüften Walzrichtungen 
Walzrichtung AHS BHS m n k ∆stu→v 
0° 371,096  894,787  7,527  1,192  0,000  2743,298  
45° 351,627  1832,602  1,154  0,903  0,000  1001,943  
90° 358,402  981,752  4,088  1,056  0,000  2415,011  
Insgesamt ist anzumerken, dass eine Abdeckung des relevanten Temperaturbereichs von RT bis 
140°C mit der Variation der Dehnungsgeschwindigkeit mit nichtisothermen Zugversuchen nicht 
vollständig möglich ist. Wie von Krauer [Kra10] festgestellt wurde, sind isotherme Zugversuche 
zur Modellanpassung besser geeignet, erhöhen den Versuchsaufwand zur Probentemperierung 
jedoch erheblich. Auch weist das Modell in der jetzigen Form zu viele Parameter auf, die sich 
numerisch nicht eindeutig bestimmen lassen. Die Anisotropie zeigt eindeutig einen Einfluss auf 
die Martensitbildung und wird im isotropen Hänsel-Modell nicht ausreichend berücksichtigt. Das 
Modell von Hänsel zeigt generell eine gute Vorhersage der dehnungsinduzierten Martensitbil-
Bild 132: Vergleich der gemessenen Fließkurven mit der Modellanpassung von Hänsel in 0°, 
45° und 90° zur Walzrichtung für Dehnungsgeschwindigkeiten 0,002 1/s und 0,01 1/s 
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dung und Verfestigung Wesentlichen Nachteile ergeben sich durch die hohe Parameterzahl und 
die fehlende Abbildung der Schwankungen der Martensitbildung von unterschiedlichen stabilen 
austenitischen Werkstoffen. 
6.2 Simulationen eines Serienpressprozesses 
Im Folgenden soll anhand von Simulationen von Serienprozessen die Leistungsfähigkeit der heu-
tigen thermischen Simulation und Werkstoffmodellierung aufgezeigt werden. Als Simulations-
programmsystem kommt LS-Dyna und das darin implementierte Hänsel-Modell mit den in den 
vorangegangenen Kapitels ermittelten Parametern zum Einsatz. Eine vollständig thermo-
mechanisch gekoppelte Simulation erfordert als thermische Eingangsparameter die Abbildung 
der Temperaturentwicklung über mehrere Hübe und die anschließende Rückkopplung dieser 
Temperaturfelder auf das Werkstoffverhalten. Die Validierung der Ergebnisse der FEM-
Berechnungen erfolgte anhand der Messungen am 100mm-Napf-Folgeverbundwerkzeuges aus 
Kapitel 4.3.1. 
Aufbau der Simulation eines Serienpressprozesses 
Die einzelnen Werkzeugteile des Rundnapfwerkzeugs wurden mittels Volumenkörper model-
liert, um den Wärmefluss und die Wärmespeicherung während des Serienprozesses mitbetrach-
ten zu können. Bild 133 zeigt das CAD-Modell und das vernetzte Werkzeug sowie ein zusätzli-
ches Model, das mit Kühlkanälen versehen ist und auch eine Werkzeugtemperierung abbilden 
kann. Dabei wird analog zu den in Kapitel 2.2.2 gewonnenen Empfehlungen der Stempel gekühlt 
und die Matrize und der Blechhalter erwärmt. Die Temperaturverteilung eines so temperierten 
Werkzeugs kann sehr gut abgebildet werden, siehe Bild 133c. Als thermische Eingangsparameter 
wie beispielsweise der Kontaktwärmeübergänge dienten die in Kapitel 4.3.2 ermittelten Ergeb-
nisse als Richtwerte.  
Für die thermische Simulation eines Serienpressprozesses wurde auf eine Vereinfachung des 
Simulationsmodels zurückgegriffen, die auf Arbeiten aus dem Bereich des Presshärtens basiert 
(vgl. Kap. 2.3.1). Die Herausforderung bei der Modellierung solcher thermischer Wechselwir-
kungen stellt der Übergang zwischen den fein zu vernetzenden Werkzeugoberflächen und dem 
Werkzeugvolumen dar. Eine feine Vernetzung der Oberfläche, die für eine gute Abbildung der 
Kontaktflächen notwendig ist, erfordert einen sanften Übergang zum groben Netz des inneren 
Werkzeugvolumens. Da im Werkzeugvolumen lediglich die Wärmeleitung berechnet wird, ist 
ein feines Netz nicht notwendig. Die Aktivteile wurden deshalb mit grob vernetzen Volumen-
körpern simuliert und Shell-Elemente auf die Kontaktflächen gelegt, die über einen festen Kon-
takt mit den Volumenkörpern verbunden sind, siehe Bild 134a. Die Kontaktbedingung konnten 
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somit über die Shell-Elemente berechnet, die Wärmeleitung und -speicherung über die Volu-
menelemente. 
Simulative Abbildung der Temperaturentwicklung eines Serienprozesses 
In einem ersten Schritt wird die Temperaturentwicklung während eines Hubes anhand der ther-
mo-mechanischen Simulation erläutert und anschließend auf die Abbildung eines ganzen Serien-
prozesses näher eingegangen. Die Simulation eines Hubes kann mithilfe der Betrachtung des 
heißesten Elements der Ziehringoberfläche in drei Phasen eingeteilt werden (Bild 134b): 
1. Tiefziehen des Napfes, Temperatur steigt durch Umformwärme und Wärmeübergang 
zum Werkzeug linear an. 
2. Zurückfahren des Stempels und Entlasten des Blechhalters, Wärmeverlust durch Bauteil-
kontakt und Konvektion (erst exponentiell dann linear fallend). 
3. Abkühlung des Werkzeuges (separate Simulation von Konvektion, Strahlung und Lei-
tung) sowie Aufbau der Blechhalterkraft für den nächsten Hub (Kraft wird rampenförmig 
aufgebracht), die Temperatur des vom Vorhub erwärmten Werkzeugs fällt weiter ab (erst 
exponentiell dann linear fallend). 
Die Differenz der Werkzeugoberflächentemperatur vor und nach jedem Hub gibt die bleibende 
Werkzeugerwärmung pro Hub wieder und führt durch Aufsummieren zur Temperatursteigerung 
im Werkzeugkörper im Dauerlauf. Die Seriensimulation wurde für 100 Teile mit einer Hubge-
schwindigkeit von 12 Hub / min simuliert. Das im Werkzeug verbleibende Temperaturfeld bzw. 
die korrespondierende Wärmemenge nach der Simulation eines Bauteils muss zur Darstellung 
eines Serienprozesses an die Simulation des nachfolgenden Teils weitergegeben werden. Hierzu 
wurde eine Stapeldatei (batch file) geschrieben, die die Simulation neu startet und die Tempera-
turfelder der Werkzeuge aus vorangegangenen Simulationsläufen in die neue Simulation lädt. 
 
Bild 133: a) CAD-Modell Rundnapfwerkzeug b) Vernetzung mit Volumenelementen c) Tempera-
turfeld des temperierten Werkzeuges 
a) b) c) 
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Die Phasen des Werkzeugschließens bzw. die Leerhubphase des Dauerlauf wurde in einer sepa-
raten Simulation unter Berücksichtigung der Wärmeverluste durch Konvektion, Strahlung und 
Ableitung ans Werkzeug simuliert. Bild 135 zeigt das Temperaturfeld und die maximale Tempe-
ratur des Werkzeugs nach dem ersten und nach dem 100. Napf der Seriensimulation sowie den 
qualitativen Vergleich der im Napf entstehenden Temperatur- und Martensitverteilung. Die 
höchsten Temperaturen treten auch hier aufgrund der hohen Flächenpressungen an der Matrize 
auf. Die Erwärmung des Blechhalters während des Umformprozesses ist hingegen gering. 
Nach dem ersten Napf zeigt die Matrize Temperaturen von 32°C und es ergibt sich eine Maxi-
maltemperatur von 117°C im Bauteil und daraus eine homogene Verteilung des Martensits über 
den gesamten Bereich der Bauteilzarge und -flansch. Die Martensitbildung ist im Bereich des 
Bauteils, der vor Ziehbeginn an den Ziehspalt angrenzt aufgrund des zusätzlichen Biegeanteils 
am größten. Nach dem 100. Napf zeigt die Matrize Temperaturniveaus von bis zu 74°C und eine 
Maximaltemperatur im Bauteil von 133°C, wodurch die Martensitbildung im Flanschbereich 
 
Bild 134: a) Simulationsmodell eines Viertel-Rundnapfs mit Shell- und Volumenelementen b) 
thermische Phasen der Temperaturentwicklung eines Hubes 
 
Bild 135: Temperaturfeld nach dem Ziehen des ersten und 100. Napfes mit Angabe der maxi-
malen Temperatur und der resultierenden Martensitgehalte 
a) b) 
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stark unterdrückt wird. Der mit dem Stempel in Kontakt stehende Napfradius weist in etwa glei-
che Martensitgehalte nach dem ersten und 100. Napf auf. 
Des Weiteren wurden aus der Seriensimulation mittels eines Hilfsprogramms die jeweils errech-
neten Temperaturen und Martensitgehalte an unterschiedlichen Messpunkten am Bauteil extra-
hiert. Bild 136 gibt die Verläufe dieser Werte über die Dauer von 40 umgeformten Näpfen bei 
wieder, in der sich die Temperatur der Ziehringoberfläche zwischen 70°C und 80 °C einpendelt. 
Zusätzlich ist die Temperaturentwicklung eines etwa 3 mm unter der Oberfläche liegenden fini-
ten Elements dargestellt, da dies der Lage der Spitze eines Thermofühlers in der Realität ent-
spricht, wodurch die Vergleichbarkeit von Simulations- und Messergebnissen erleichtert wird. 
Hierdurch entsteht eine Dämpfung der Temperaturspitzen während eines Hubes durch Vertei-
lung der Wärme im Werkzeug. Die maximale Platinentemperatur ändert sich während des Simu-
lationszeitraums um lediglich etwas mehr als 10°C, da die Kontaktzeiten zu gering sind, um die 
Wärme von erwärmten Werkzeug auf die kalte Platine zu übertragen. 
Der Wärmeeintrag in den Blechhalter verhält sich im Vergleich zur Matrize gering, zumal dieser 
keinen Kontakt zum warmen Bereich des Napfes am Einlaufradius hat. Der Verlauf des Marten-
sitgehalts zeigt im Biegebereich nur einen geringen Abwärtstrend, da dieser Bereich ohne Kon-
takt zur warmen Matrize umgeformt wird. Im Gegensatz dazu liegt der maximale Martensitge-
halt im Tiefziehbereich für den ersten Napf bei ca. 2%, sinkt jedoch bis zum Ende des Simulati-
onszeitraums auf etwa 0,5% ab. Somit zeigt sich eine direkte Kopplung der Matrizenoberflä-
chentemperatur mit den errechneten Martensitgehalten. 
 
Bild 136: Zeitlicher Verlauf der errechneten Werkzeugtemperaturen und Martensitgehalte für ca. 
40 in Serie gezogener Rundnäpfe 
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Abbildung des Geschwindigkeitseinflusses in den Simulationen 
Die Ziehgeschwindigkeit hat durch die sich verändernden Kontaktzeiten maßgeblichen Einfluss 
auf die resultierenden Temperaturen und Martensitgehalte. In mehreren Simulationen wurde die 
Ziehdauer eines Napfes schrittweise von 1,5 s bis 12 s erhöht, um die Spanne der möglichen 
Ziehgeschwindigkeiten im Realprozess abzubilden. In Anhang 8.6 sind die maximalen Tempera-
turen und Temperaturverteilungen sowie die finale Martensitverteilungen dargestellt. Aus dieser 
Studie lässt sich zum einen eine starke Abhängigkeit des Martensitgehalts von der Ziehge-
schwindigkeit ableiten, zum anderen lassen sich die Leistungsfähigkeit und Möglichkeiten, die 
die thermisch gekoppelte Simulation hat, aufzeigen. 
Durch dieses Beispiel konnten die weitreichenden Variationsmöglichkeiten der thermisch-
mechanisch gekoppelten FEM-Simulation der dehnungsinduzierten Martensitbildung in nichtros-
tenden, austenitischen Stählen gezeigt und nachgewiesen werden. Die Simulation kann somit als 
nützliches Hilfsmittel für die Auslegung von Serienumformprozessen, Werkzeugtemperierungen 
oder Robustheitsuntersuchungen dienen. 
Validierung der Simulationsergebnisse des Serienpressprozesses anhand der Labormessungen 
Zur Validierung der gewonnenen Simulationsergebnisse dient zum einen der Verlauf der Matri-
zentemperatur, wie er in den Versuchen in Kapitel 4.3.1 ermittelt wurde, zum anderen jener Ver-
lauf, den die Simulation wiedergibt (Bild 137). Zwar ergab sich aus technischen Gründen durch 
das Anfahren in den Realversuchen eine leicht abweichende Hubzahl und damit Ziehgeschwin-
digkeit, dennoch konnte der Verlauf qualitativ sehr gut abgebildet werden. Der Temperaturver-
lauf zeigt aufgrund der direkteren Berechnung der Temperaturen an der Oberfläche stärkere 
Ausschläge, die Gesamtentwicklung der Temperatur wird aber mit einen Anstieg von ~23°C 
nach 40 Hüben fast identisch wiedergeben. 
Die Entwicklung der Blechhaltertemperatur verläuft qualitativ analog, weist aber geringere Ab-
solutwerte auf. Es kann also festgehalten werden, dass die thermische Berechnung ausreichend 
gute Eingangswerte für die Materialmodelle liefert, unter der Voraussetzung, dass korrekte 
Randbedingungen und thermische Eingangsparameter wie Wärmeleitfähigkeit, Kontaktwärme-
übergangszahlen usw. miteinbezogen werden und die Wärmespeicherung im Werkzeug durch 
Volumenmodellierung abgebildet wird. 
Einen Vergleich der in den Simulationen ermittelten mit den in Versuchen gemessenen Marten-
sitanteilen an den Messpositionen Ziehradius und Napfradius über die Anzahl von 30 Stück ge-
zogenen Näpfen zeigt Bild 138. Im Napfboden werden wie erwartet und analog zu den Versu-
chen keine Veränderung des Martensitgehalts angezeigt.  
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In einer ersten Simulationsreihe (Bild 138 Simulation 1) konnten die Werte in Napf- und Ziehra-
dius trotz der guten Vorhersage der aufgetretenen Temperaturen nicht ausreichend genau abge-
bildet werden. Nach Anpassung der Modellparameter (Bild 138 Simulation 2) ergab sich eine 
deutlich verbesserte Übereinstimmung mit den Messwerten, wobei jedoch beispielsweise in der 
Simulation bereits nach 5 Näpfen kein weiterer Abfall des Martensitgehalts vorhergesagt wird, 
die Messungen jedoch bis zum 20. Napf eine fortschreitende Martensitunterdrückung zeigen.  
Diese Vorhersageungenauigkeit ist im Wesentlichen auf den sehr sensitiven Charakter der Mar-
tensitbildung gegenüber der chemischen Zusammensetzung und Temperatur und auf die sehr 
komplexe und fehleranfällige Bestimmung der Modellparameter zurückzuführen. Die Anpassung 
des Modells erfolgte außerdem nur in einem sehr kleinen Temperaturbereich, sodass sich auch 
hierdurch relativ große Fehler ergeben. Des Weiteren ist die chemische Zusammensetzung und 
Bild 137: Zeitlicher Verlauf der errechneten Werkzeugtemperaturen und Martensitgehalte für ca. 
40 Stück in Serie gezogene Rundnäpfe 
 
Bild 138: In Laborversuchen gemessene Martensitgehalte an unterschiedlichen Messpositionen 
im Vergleich mit den in der Simulation errechneten Werten 
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damit die Austenitstabilität im Modell nicht berücksichtigt, wodurch sich die Abweichungen 
erklären lassen. 
Zusammenfassend ergibt sich somit mit der hier vorgestellten Vorgehensweise eine sehr gute 
Vorhersagbarkeit der thermischen Randbedingungen bei Serienprozessen, aber eine unzu-
reichende Genauigkeit der thermisch gekoppelten Vorhersage der Martensitbildung. Im nachfol-
genden Kapitel wird deshalb ein Werkstoffmodell vorgestellt, dass die Austenitstabilität mitbe-
rücksichtigt sowie eine geringere Anzahl von Modellparametern aufweist. 
6.3 Entwicklung eines vereinfachten Materialmodells zur Abbildung der 
dehnungsinduzierten Martensitbildung 
Theoretische Grundlagen eines neuen Modells  
Wie in Kapitel 2.3.2 dargelegt, sind zahlreiche Werkstoffmodelle zur Abbildung der dehnungs-
induzierten Martensitbildung, die nach unterschiedlichsten Gesichtspunkten entwickelt wurden, 
bekannt. Die Ergebnisse der Simulationen von Serienpressprozessen (vgl. 0) zeigen das hohe 
Potenzial von inkrementellen Werkstoffformulierungen wie von Shinagaw oder Hänsel [Hän98]  
Parameteranpassung auf vorgeschlagen, die die Umformhistorie mit berücksichtigen. In den 
werkstoffkundlichen Untersuchungen wurde neben starken Einflüssen von Dehnung und Tempe-
ratur ein signifikanter Einfluss der chemischen Zusammensetzung bzw. Austenitstabilität festge-
stellt. Die Modellierung der Martensitbildung anhand der Martensitbildungsrate ist deshalb unter 
pragmatischen Gesichtspunkten in Abhängigkeit folgender Parameter anzustreben: 
worin Vm der aktuelle vorhandene Martensitgehalt, T die am Material anliegende Temperatur 
und As die Austenitstabilität dargestellt. Weitere Einflussfaktoren wie der Spannungszustand 
sind analog zu den Erkenntnissen in Kapitel 4.1.3 und der Literatur hinreichend genau durch die 
Beschreibung des Fließorts abgedeckt. 
Die Ergebnisse der nichtisothermen Zugversuche mit unterschiedlich stabilen Austeniten haben 
gezeigt, dass dieser Einfluss in einer korrekten Werkstoffmodellierung zwingend zu berücksich-
tigen ist. Die Austenitstabilität hängt unter gleichbleibenden Prüftemperaturen wiederum nur von 
der chemischen Zusammensetzung der Legierung ab. In Kapitel 4.1.2 wurde eine sehr gute 
Übereinstimmung der Austenitstabilität mit der Md30-Formel von Nohara nachgewiesen, sodass 
diese Formulierung direkt in die Modellierung einfließen kann. Somit wird in der nachfolgenden 
Modellierung ein proportionaler Zusammenhang zwischen Md30-Temperatur und Umformtempe-
ratur zugrunde gelegt. Da die Modellanpassung nur in einem vergleichsweise kleinen Tempera-
turfenster stattfindet, muss der Gültigkeitsbereich gesondert betrachtet werden. Wesentlicher 
@@g = 4, , H (22)
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Vorteil eines solchen Modellaufbaus ist die Unabhängigkeit des Werkstoffmodells von der che-
mischen Zusammensetzung, die lediglich als Parameter in Form der Md30-Temperatur hinterlegt 
werden muss. 
Einflussfaktoren auf die Martensitbildung und Messdatenaufbereitung 
Die Bildung eines Werkstoffmodells, das die Dehnung, die Austenitstabilität, die Temperatur 
und den Martensitgehalt berücksichtigt, erfolgt an den Messergebnissen der einachsigen Zugver-
suche der Ausführungsanalyse unter 0° zur Walzrichtung (vgl. Kap. 4.1.2), die für eine weitere 
Modellierung aufbereitet werden müssen. Anhand der Schliffbilder, die im Rahmen der Untersu-
chung von Glühprozessen erstellt wurden, konnten die magnetischen Anteile in den austeniti-
schen Stählen im Anlieferungszustand als δ-Ferrite identifiziert werden. Für eine weitere Model-
lierung wird davon ausgegangen, dass diese δ-Ferrite weder Initiationspunkte darstellen, noch zu 
einer Hemmung der Martensitbildung beitragen. Unter dieser Annahme können die anfänglich 
vorhandenen und mit dem Feritscope erfassten magnetischen Anteile von den Messwerten sub-
trahiert werden, sodass sich der Verlauf des tatsächlich gebildeten Martensitgehalts, wie in Bild 
139 dargestellt, ergibt. Die Angaben in Klammern geben die nach der Md30-Formel von Nohara 
(vgl. Tabelle 2) berechneten Werte an. 
In einem weiteren Schritt ist die Ermittlung der Martensitbildungsrate über dem Umformgrad 
notwendig. Eine detaillierte Betrachtung der Martensitentwicklung innerhalb eines definierten 
Dehnungsinkrements zeigt einen stufenförmigen Verlauf, siehe Bild 140a. Dieser ist auf die kas-
kadenartige Entstehung des Martensits im Material (vgl. Kap. 2.1.4) zurückzuführen, sowie auf 
die punktuelle Messung des Martensitgehalt mithilfe der Feritscopesonde. Die durch den TRIP-
 
Bild 139: Tatsächlich gebildeter Martensitgehalt über dem Umformgrad für 5 Austenitstabilitä-
ten; Messung in 0° zur Walzrichtung 
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Effekt hervorgerufenen Verfestigungswellen durchlaufen den von der Feritscopesonde erfassten 
Bereich, wobei kurzeitig die Dehnung und damit Martensitbildung stagniert, was sich als Stufe 
in der Martensitentwicklung abzeichnet. Eine genauere Auflösung des Effekts ist aufgrund der 
festgeschriebenen Messfrequenz von 7 Hz des Feritscopes nicht möglich, dennoch konnte eine 
Wellenfrequenz von ca. 2 Hz bei den untersuchten Stählen der Güte 1.4301 bestimmt werden. 
Die Martensitbildungsrate beschreibt die Steigung des Martensitgehalts über der Dehnung bzw. 
dem Umformgrad. In Bild 140b ist die Martensitbildung in Form von Differenzenquotienten 
aufgetragen, d. h. als Steigung der Martensitbildung zwischen zwei Punkten. Die Martensitbil-
dung zeigt als Resultat des stufenförmigen Verlaufs des Martensitgehalts einen fortwährenden, 
sprunghaften Verlauf zwischen 0 und definierten Werten der Martensitbildungsrate, hat aber im 
Mittel ab ca. 10% Dehnungen einen polynomischen bzw. kreisförmigen Verlauf. Überra-
schenderweise verteilen sich die Martensitbildungsraten auf bestimmte Niveaus, die auch nicht 
auf Messauflösung des Feritscope von 0,004% oder die Abtastrate des Messcomputer zurückzu-
führen sind. Der Anstieg der Martensitbildung erfolgt demnach schubweise in fest definierten 
Wertebereichen, die sich auch bei höheren Dehnungen abzeichnen. Bei stabileren Legierungs-
ausführungen mit geringerer Martensitbildung sind Martensitbildungsratenniveaus in ähnlichen 
Wertebereichen angesiedelt, es wird aber eine geringe Anzahl von Bildungsstufen. 
Für die weitere Modellbildung sind die so ermittelten Kurven nicht direkt verwertbar, da diese 
komplexen Martensitbildungsprozesse in der Mikrostruktur in einer Standard-FEM-Analyse 
nicht abgebildet und auch nicht in einfache analytische Funktionsbeschreibungen überführt wer-
den können. Die Bildung von Mittelwerten oder die Glättung dieser Werte durch Filter führt 
ebenfalls zu keinem auswertbaren Ergebnis. Aus diesem Grund erfolgt eine Anpassung von po-
lynomischen Funktionen an die Werte aus Bild 139 und anschließend eine analytische Ableitung 
 
Bild 140: a) Stufenförmiger Verlauf der Martensitbildung b) Differenzenquotient der Martensitbil-
dung über der Dehnung 
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dieser Funktionen. Die Werte konnten mit Polynomen 5. Grades mit einem Bestimmtheitsmaß 
von nahezu 1 angepasst werden. Die so resultierenden Polynome 4. Grades beschreiben die Mar-
tensitbildungsrate relativ genau und lassen eine Berechnung dieser über dem Umformgrad oder 
dem Martensitgehalt zu. 
Bild 141 zeigt die resultierenden Kurven, bei denen die Martensitbildungsrate unabhängig von 
der Austenitstabilität bei einem Wert von ca. 0,05 einsetzt und sich die Kurven bei einer Marten-
sitbildungsrate von 10 und einem Umformgrad von 0,33 schneiden. Hierbei muss beachtet wer-
den, dass es sich zum Teil um Extrapolationen der ermittelten Funktionen handelt. Dennoch ist 
dieser Umstand bemerkenswert, da daraus auch folgt, dass sich ab einem Umformgrad von >0,35 
in keinem der untersuchten Werkstoffe, unabhängig von der chemischen Zusammensetzung, 
Martensit bildet. Die maximale Martensitbildungsrate tritt auch unabhängig von der Austenitsta-
bilität bei einem Umformgrad von ca. 0,26 auf. 
Die errechneten Martensitbildungsraten sind über den dazugehörigen Martensitgehalten in Bild 
142a ohne und in Bild 142b mit Korrektur der magnetischen Anteile im Anlieferungszustand 
aufgetragen. Die Werkstoffausführungen weisen aufgrund der unterschiedlichen Martensitstart-
gehalte Differenzen von bis zu 1% bei geringen Martensitgehalten auf, die zu großen Abwei-
chungen in der Martensitbildungsrate führen. Für die Bildung eines Werkstoffmodells wird da-
von ausgegangen, dass die Martensitbildung bei einem Umformgrad von 0,05 einsetzt und sich 
zu diesem Zeitpunkt im Material noch kein Martensit gebildet hat, d. h. der im Anlieferungszu-
 
Bild 141: Martensitbildungsrate über dem Umformgrad mit Korrekturen 
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stand gemessene magnetische Anteil von δ-Ferrit-Anteilen herrührt (vgl. Kapitel 2.1.3). Zudem 
sortieren sich die Martensitbildungsraten nach den Md30-Temperaturen, sodass diese als Parame-
ter in die Modellierung mit einfließen können. Die weiterführende Modellierung erfolgte an den 
Kurven Bild 142b ohne Extrapolation der Kurven. 
Entwicklung eines vereinfachten Werkstoffmodells mit Berücksichtigung der Austenitstabilität 
Die Anpassung der ermittelten Werte erfolgte analog zur Modellierung der Grenzformände-
rungskurven mit einem open-source-code [Phi13] sowie Matlab R2013a. Als Funktionsvariablen 
des Modells dienen der Martensitgehalt und der Temperaturwert T, wodurch sich ein dreidimen-
sionaler Funktionsraum aufspannt und die Parameteranpassung ein mehrdimensionales Optimie-
rungsproblem darstellt.  
Unter der Annahme, dass die Werkstofftemperatur und Md30-Temperatur den gleichen Einfluss 
auf die Martensitbildung haben ergibt sich der Wert der Temperatur T in K als Summe der Md30-
Temperatur und der Temperaturdifferenz zur Raumtemperatur ∆TRT: 
Die Raumtemperatur ist dabei definiert als Temperatur, die bei Beginn der Versuchsdurchfüh-
rung an der Probe anlag. Bei den hier durchgeführten nichtisothermen Zugversuchen ergab sie 
sich zu 23°C (vgl. Bild 29). Zwar ist die oben getroffene Annahme per Definition der Md30-
Temperatur gültig, die Md30-Temperatur beschreibt jedoch genau betrachtet nur einen einzigen 
Punkt im Temperatur-Martensit-Diagramm. Es ist weder zweifelsfrei bewiesen, dass eine Ver-
 
Bild 142: Errechnete Martensitbildungsrate über Martensitgehalt a) ohne b) mit Korrekturen 
 = w7xc − ∆ QZX (23)
a) b) 
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änderung der Umformtemperatur linear mit der Md30-Temperatur korreliert, noch dass diese An-
nahme für alle Arten von nichtrostenden austenitischen Stählen gültig ist. Dennoch kann ein li-
nearer Zusammenhang zwischen Umformtemperatur und Austenitstabilität für 1.4301 der Aus-
tenitstabilität angenommen werden, da auch die von Angel auf Basis von versuchen beschriebe-
ne Md30-Temperatur auf dieser Annahme basiert. 
Bei der Anpassung einer mathematischen Beschreibung wurde keine Einschränkung bezüglich 
der Konstantenanzahl oder Komplexität des Modells getroffen. Eine zufriedenstellende Anpas-
sung wurde erst ab einer Anzahl von 7 Konstanten erreicht, wobei ab 10 Konstanten eine sehr 
gute Übereinstimmung mit Bestimmtheitsmaßen von annähernd 1 erreicht wird. Die beste Über-
einstimmung mit 9 Konstanten und einer mittleren quadratischen Abweichung von 0,953 und 
einem Bestimmtheitsmaß von 0,997 zeigt eine ganzrationale Funktion der Form (Modell Nr. 1): 
Hierbei handelt es sich um eine recht einfache mathematische Beschreibung. Das Modell Nr.1 
weist mit 9 Konstanten eine hohe Anzahl an Parametern auf. Je größer die Anzahl an Modelpa-
rametern, desto mehr Freiheitsgrade weist das Modell auf. Eine hohe Anzahl an Freiheitsgraden 
führt zu einer mathematischen Unbestimmtheit des Modells, sodass in Abhängigkeit der Regres-
sionsparameter wie Schrittweite und Startwerte mehrere stabile Parameterkombinationen gefun-
den werden können. Dies wirkt sich wiederum in sofern kritisch auf die Modellqualität aus, dass 
je nach Modellparameterkombination verschiedene Vorhersagen getroffen werden. 
Vergleichend mit vorhandenen Modellen ergibt sich mit dem neuen Ansatz aber der Vorteil, dass 
diese Parameter nicht werkstoffspezifisch sind, sondern für alle Ausführungen mit einer inner-
halb des untersuchten Spektrums der Md30-Temperatur (von +2,6°C bis -11,4°C) liegenden Aus-
tenitstabilität gelten. Dieser Wertebereich deckt zwar das für die Kaltumformung übliche Spekt-
rum größtenteils ab, eine genauere Anpassung sollte aber an einer Vielzahl von unterschiedli-
chen Legierungsausführungen mit sehr hoher und sehr geringer Martensitbildung erfolgen. Hier-
durch kann die Gültigkeit des Modells auf eine gesamte Werkstoffgüte (z. B. 1.4301) oder einen 
großen Bereich der Austenitstabilität erweitert werden. Mithilfe einer auf der Methode der 
kleinsten Fehlerquadrate basierenden Parameteranpassung mittels Matlab ergeben sich für die 
vorliegenden Messwerte der Werkstoffe 1.4301a-e die Modellkonstanten nach Tabelle 13. 
In Bild 143a sind die in den Versuchen gemessenen Werte (durchgezogenen Linien) der Marten-
sitbildungsrate über dem Martensitgehalt im Vergleich mit den nach Modell Nr. 1 bestimmten 
Martensitbildungsraten (gestrichelte Linien) aufgetragen. Das Modell ist in der Lage, unter An-
gabe der Austenitstabilität in Form der Md30-Temperatur, die Martensitbildungsrate in Abhän-
gigkeit des aktuell anliegenden Martensitgehalts vorherzusagen. Es ergibt sich eine hervorragen-
@@ = T + j ∙  + k ∙  + @ ∙ C + 4 ∙ C ∙  + l ∙ C ∙  + ℎ ∙ C + y ∙ C ∙  + z ∙ ² ∙ C (24)
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de Übereinstimmung mit den Messwerten, wobei sich lediglich eine leichte Unterschätzung der 
Martensitbildungsraten bei höheren Md30-Temperaturen und niedrigen Martensitgehalten ein-
stellt. 
Tabelle 13: Mithilfe der Regressionsrechnung ermittelte Parameter für Modell Nr.1 
a b c d f g h i j 
4,61 0,336 0,0169 21,65 -0,0338 -0,0431 -1,67 0,0328 -0,0202 
Viele Modellbeschreibungen aus der Literatur weisen keine Sättigung der Martensitbildung auf, 
obwohl dies in zahlreichen Arbeiten zweifelsfrei nachgewiesen wurde (vgl. Kap. 2.3). In den 
uniaxialen Zugversuchen, die zur Bestimmung der hier verwendeten Messwerte gedient haben, 
kann der Martensitgehalt nur bis zur Gleichmaßdehnung gemessen werden, da die Feritscope-
messsonde nicht im Bereich der lokalen Einschnürung angebracht werden kann. Dies hat zur 
Folge, dass das Modell auch nur bis zur Gleichmaßdehnung angepasst werden kann. In der Si-
mulationstechnik sind extrapolierte Werte aufgrund numerischer Effekte notwendig, jedoch wird 
für bestimmte Umformoperationen in der Praxis, wie z. B. das Prägen von Sicken oder sonstigen 
Streckziehvorgänge, eine Voraussage der Martensitbildungsrate oberhalb der Gleichmaßdehnung 
verlangt. 
In Bild 141 wurde durch Extrapolation der Messwerte mithilfe von Polynomen gezeigt, dass bei 
den untersuchten Wertstoffausführungen die Martensitbildung bei einem annähernd konstanten 
Umformgrad gegen null läuft. Durch die höhere Martensitbildungsrate während der Umformung 
stellen sich bei gleichen Dehnungsbeträgen analog zu Bild 142 unterschiedliche Martensitgehalte 
im Material ein.  
 
Bild 143: a) Werkstoffmodell Nr.1 im Vergleich mit den Messwerten b) 3D-Darstellung mit Ext-
rapolation 
[-] 
[%] 
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Die Extrapolation des vorgeschlagenen Modells Nr.1 ist in Bild 143b als 3D-Darstellung im 
„Martensitbildungsrate-Martensitgehalt-Temperatur-Raum“ mit Überlagerung der Messwerte 
aufgezeigt. Es zeigt sich in korrekter Weise eine Sättigung des Martensitgehalts ab einer be-
stimmten Martensitbildungsrate und des Temperaturwerts T, die auch die Austenitstabilität mit 
einschließt. 
Das neu entwickelte Modell Nr. 1 zeichnet sich durch seine hohe Anpassungsgenauigkeit und 
mathematische Stabilität aus, weist aber noch relativ viele Modellkonstanten auf. Durch weitere 
analytische Umformulierungen und Vereinfachungen wurde ein weiteres Werkstoffmodell ent-
wickelt, das bei einer ähnlich hohen Anpassungsgenauigkeit nur 4 Modellkonstanten aufweist 
(Modell Nr. 2): 
Dieses deutlich vereinfachte Modell ist wiederum nicht ausführungsspezifisch, sondern für den 
untersuchten Austenitstabilitätsbereich von Md30-Temperaturen von +2,6°C bis -11,4°C gültig. 
Als T kann Formel (2) angenommen werden, wodurch aber Abweichungen vor allem im mittle-
ren Bereich der Md30-Temperaturen entstehen. Im Vergleich der nach Nohara errechneten mit 
den vom Modell Nr. 2 vorhergesagten Md30-Temperaturen in Bild 145 zeigt sich, dass ein linea-
rer Zusammenhang zwischen Umformtemperatur und Austenitstabilität nur im Bereich von -
11,4°C und -3,6°C gefunden werden kann respektive eine Modellanpassung nur in diesem Be-
reich zu Fehlern bei Temperaturwerten von >2,6°C führen. 
Im Modell Nr. 1 wird dieser nichtlineare Zusammenhang zwischen Austenitstabilität und Um-
formtemperatur durch die hohe Anzahl an Modellparametern und Anpassungsmöglichkeiten 
ausgeglichen. Es kann nicht zweifelsfrei geklärt werden, ob dieser Fehler aus der Messwertauf-
nahme, aus einer falschen Berechnung der Md30-Temperaturen nach Nohara oder ein unbekann-
ter Effekt des Werkstoffs abgeleitet werden kann. Eine sehr genaue Vorhersage, die aber nur im 
untersuchten Stabilitätsbereich Gültigkeit hat, liefert der polynomische Ansatz zur Berechnung 
der für das Modell Nr.2 verwendeten Temperatur T: 
Mithilfe einer Regressionsrechnung wurden die 4 Konstanten für das Modell 2 in Matlab be-
stimmt und ergeben sich nach Tabelle 14 zu: 
Tabelle 14: Mithilfe der Regressionsrechnung ermittelte Parameter für Modell Nr.2 
a b c d 
-1,8386 -0,3 22,461 -0,093 
@@ = T + j ∙  ∙ C + k + @ ∙ C (25) 
 = 0,1097 ∙ w7xc − 0,052 ∙ w7xc − 0,6 − ∆ (26)
186 6 Thermo-mechanisch gekoppelte Umformsimulation 
 
In Bild 144 sind die in den Versuchen gemessenen Werte der Martensitbildungsrate über dem 
Martensitgehalt im Vergleich mit den nach Modell Nr. 2 bestimmten Martensitbildungsraten 
aufgetragen. Analog zum Modell Nr. 1 ist eine sehr gute Übereinstimmung bei tendenziell höhe-
ren Abweichungen der Messwerte von der Modellvorhersage im Bereich höherer Md30-
Temperaturen und geringer Martensitgehalte festzuhalten. 
Analog zum Modell Nr. 1 können mit diesem Modell maximale Martensitgehalte durch die Ext-
rapolation der gemessenen Werte vorhergesagt werden. Bild 145a zeigt die maximal erreichba-
ren Martensitgehalte für die unterschiedlich stabilen Ausführungen, die sich in korrekter Weise 
nach der Austenitstabilität sortieren. 
 
Bild 144: Werkstoffmodell Nr.2 im Vergleich mit den Messwerten 
 
Bild 145: a) Extrapolation der Werte nach Werkstoffmodell Nr.2 b) Zusammenhang der vorher-
gesagten und mithilfe von Nohara berechneten Md30-Temperaturen 
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Eine Veränderung des Temperaturwertes T bewirkt ein Wandern des aktuellen Arbeitspunktes 
auf der vom Modell aufgespannten Fläche (vgl. Bild 143b). Bei einer Erhöhung der Prüftempera-
tur werden somit deutlich geringere Martensitbildungsraten erreicht. In den Versuchen wurde 
gezeigt, dass ab ca. 60°C die Martensitbildung vollständig unterdrückt wird, was durch die hier 
vorgestellten Modelle ebenfalls gut abgebildet wird. 
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass beide vorgeschlagenen modellhaften Be-
schreibungen der Martensitbildungsraten über dem Martensitgehalt eine sehr gute Vorhersage-
genauigkeit liefern. Modell Nr. 1 weist dabei eine höhere Anzahl von Modellparametern und 
somit bessere Anpassungsmöglichkeiten an vorhandene Messwerte auf, die sich aber negativ auf 
die Komplexität und Stabilität der mathematische Bestimmung der Modellparameter auswirken. 
Mit Modell Nr. 2 konnte ein Werkstoffmodell mit nur 4 Konstanten erarbeitet werden, das eben-
falls den wichtigsten Anforderungen genügt. 
Beide Modelle berechnen den Martensitanteil im Material in Abhängigkeit der Temperatur, der 
Austenitstabilität, der Dehnung und des aktuellen Martensitgehalts. Die Auswirkungen dieses 
Gehalts auf die Erhöhung der Festigkeit werden in hinreichender Weise von dem von Hänsel 
vorgeschlagenen Verfestigungsmodel (vgl. Formel(9)) abgebildet. Dieses Modell kann jedoch 
die Erhöhung der Bruchdehnung, die durch den TRIP-Effekt hervorgerufen wird, nicht abbilden. 
Hierfür steht das neue Modell aus dieser Arbeit zur Vorhersage der Versagensgrenzen aus Kapi-
tel 4.1.3 zur Verfügung. 
6.4 Fazit aus den Untersuchungen der thermo-mechanischen Umformsimu-
lation 
Der Nachweis der Leistungsfähigkeit von thermo-mechanisch gekoppelten Simulationen von 
metastabilen austenitischen nichtrostenden Stählen konnte anhand eines Serienpressprozesses 
erbracht werden. Die Berechnung der Temperaturfelder innerhalb der Werkzeuge konnte dabei 
mit hoher Genauigkeit anhand eines Serienpressversuches unter Laborbedingungen validiert 
werden. Zur exakten Vorhersage der auftretenden Martensitgehalte im Bauteil in Abhängigkeit 
von der Austenitstabilität wurde eine Werkstoffmodell auf Basis von nichtisothermen Zugversu-
che entwickelt. Hierbei wurden 5 unterschiedliche Ausführungen mit Md30-Temperaturen von 
+2,6°C bis -11,4°C als Basis für die Untersuchungen verwendet. Das neue Modell Nr.1 ermög-
licht die Vorhersage der Martensitbildungsrate in Abhängigkeit von der Dehnung, des aktuellen 
Martensitgehalts, der Temperatur und zusätzlich der Austenitstabilität. Ein weiteres Modell Nr. 2 
mit reduzierten Anzahl an Parametern wurde vorgestellt und zeigt auch ein relativ gute Vorher-
sagegenauigkeit. 
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Das aktuelle Entwicklungsstadium der Werkstoffmodelle weist noch Optimierungspotenzial hin-
sichtlich des abgedeckten Spektrums der Austenitstabilität auf. In zukünftigen Arbeiten sollte die 
Parameteranpassung auf weitere stabilere und instabilere austenitische Werkstoffgüten ausge-
weitet werden. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
Die Umformung nichtrostender austenitischer Edelstähle weist eine starke Abhängigkeit von der 
Umformtemperatur auf. Im Rahmen dieser Arbeit wurden sowohl die thermischen Einflüsse von 
Werkstoff, Werkzeug, Tribologie und Prozess auf die Umformung als auch im Speziellen auf die 
dehnungsinduzierte Martensitbildung aufgezeigt und quantifiziert. Gleichzeitig konnte die Be-
einflussung und Verbesserung des Umformergebnisses durch gezielte thermische Prozessfüh-
rung in Umformwerkzeugen nachgewiesen und somit die in der Aufgabenstellung formulierte 
These bestätigt werden. 
Mithilfe der Untersuchung der thermischen Einflüsse auf die dehnungsinduzierte Martensitbil-
dung wurde die Komplexität der messtechnischen Erfassung dieses Effekts aufgezeigt und direk-
te Zusammenhänge zwischen dem Austenitstabilitätskriterium der Md30-Temperatur und den 
mechanischen Kenngrößen aufgezeigt. Mithilfe eines verbesserten Versuchsausbaus mit exakter 
Temperaturführung gelang die genaue Erfassung der temperaturabhängigen Versagensgrenzen 
im Nakajima-Versuch sowie die Formulierung eines empirisch ermittelten Versagensmodells, 
das die Umformtemperatur mit berücksichtigt. Die Grenzformänderungskurven zeigen für meta-
stabile austenitische Stähle bei erhöhten Temperaturen oberhalb von 60°C einen deutlichen Ab-
fall des Umformvermögens im ebenen Spannungszustand. 
Im Weiteren wurde anhand von einachsigen Zugversuchen gezeigt, dass beim Zwischenglühen 
von austenitischen nichtrostenden Stählen im Temperaturbereich von RT bis 1100°C diverse 
Effekte wie die des Bake-Hardening-Effekts bei 300-400°C, die Martensitrückbildung bei 600°C 
oder die Rekristallisation bei 850°C genutzt werden können, um die Umformeigenschaften des 
Werkstoffs gezielt durch Einbringung von Wärme zu beeinflussen. Die Martensitrückbildung bei 
600°C tritt zwar in einem sehr engen Temperaturbereich auf, es konnte aber gezeigt werden, dass 
eine Einstellung des Martensitanteils über die Glühdauer bei diesem Temperaturniveau möglich 
ist. 
Der Wärmeeinfluss auf das tribologische System des Tief- und Streckziehens ist stets dann von 
Relevanz, solange keine ausreichend temperaturstabilen Schmierstoffe eingesetzt werden. Die 
weitverbreiteten Ziehfolien stellen hierbei eine Besonderheit dar und beeinflussen neben der 
Reibung auch den Kontaktwärmeübergang. Ein starker Einfluss deren Eigenschaften auf die 
Reibung und damit den Umformprozess konnte aufgezeigt werden. 
Durch weitere Untersuchungen der Wärmeentstehung und -entwicklung an Umformwerkzeugen 
konnte der starke Einfluss von unerwünschter Werkzeugerwärmung auf die Martensitbildung 
aufgezeigt werden. Hierbei wurden in Labor- und Realversuchen im Dauerlauf eines Serien-
pressprozesses Temperaturunterschiede von bis zu 60°C an den Umformwerkzeugen und in den 
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Bauteilen festgestellt. Diese wirken sich wiederum in direkter Weise auf die Martensitbildung in 
den Bauteilen aus und reduzieren die Martensitgehalte um bis zu 50%.  
Einen entscheidenden Einfluss auf die Werkzeugerwärmung und damit auch auf die Werkzeug-
temperierung hat der Kontaktwärmeübergang zwischen Werkzeug und Bauteil, der mithilfe eines 
einfachen Versuchstandes für verschiedene Kombinationen von Werkstoffen, Schmierstoffen 
und Ziehfolien erfasst werden konnte. Der Einsatz von Schmierstoffen erhöht im Allgemeinen 
die Kontaktwärmeübergangszahl, wohingegen Ziehfolien sie reduzieren. Die Werkzeugwerk-
stoff-Werkstückwerkstoffkombination wirkt sich entscheidend auf den Kontaktwärmeübergang 
aus, sodass bei der Kombination von AMPCO25 mit dem Austenit 1.4301 und dem Werkzeug-
stahl 1.2379 mit dem Ferrit 1.4016 um die 50% geringere Werte gemessen werden konnten. Die 
Flächenpressung hat im untersuchten Bereich von 1-30 MPa nur einen untergeordneten Einfluss 
auf die Kontaktwärmeübergangszahl. 
Gleichzeitig konnten alle in den Grundlagenversuchen für das Tiefziehen nachgewiesenen ther-
mischen Einflüsse auf die Martensitbildung auch auf Sekundärprozesse wie dem Scherschneiden 
übertragen werden. Mithilfe einer mittels gezielter Erwärmung der Platine auf ca. 100°C einge-
brachte Martensitunterdrückung konnte eine deutliche Verschleißreduzierung der Schneidstem-
pel von bis zu 70% bei gleichzeitiger Erhöhung der Glattschnittanteile von 20% auf 35%, gerin-
geren Geräuschemissionen von 4,4 dB und reduzierter Schneidkraft um 15% nachgewiesen wer-
den. 
Ein weiteres Ziel der Arbeiten bildeten Nachweise der Übertragbarkeit der gewonnenen Er-
kenntnisse auf eine gezielte lokale thermische Beeinflussung des Umformprozesses. In diesem 
Rahmen wurde ein neuartiges elektrisches Temperierkonzept auf Basis der Peltier-Technik ent-
wickelt und an Tiefziehwerkzeugen für Rund- und Rechtecknäpfe umgesetzt. In praktischen 
Versuchen an Umformwerkzeugen konnten am Ziehstempel Temperaturen von 12°C bis 74°C 
eingestellt werden und die Haltbarkeit des auf der Peltier-Technik basierenden Temperierkon-
zepts nachgewiesen werden. 
Mithilfe eines mit Wärmeträgeröl temperierten Versuchswerkzeuges konnte die Machbarkeit von 
lokal temperierten Umformwerkzeugen aufgezeigt und die Einflussmöglichkeiten auf die Tief-
ziehbarkeit und Martensitbildung erfasst werden. Mithilfe lokal temperaturgeführter Umform-
werkzeuge konnte bei austenitischen Stählen und Erwärmung von Blechhalter und Matrize bei 
gleichzeitig auf Raumtemperatur gehaltenem Stempel an einem tiefgezogenen Rechtecknapf die 
Ziehtiefe von 38 mm auf 42 mm erhöht werden, wobei ein vollständig erwärmtes Werkzeug die 
Ziehtiefe gegenüber dem bei Raumtemperatur gezogenen Bauteil auf 30 mm reduziert. Mithilfe 
von lokal über der Blechhalterfläche temperierten Werkzeugen kann zudem die Martensitent-
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wicklung im Bauteil während des Tiefziehens lokal gesteuert werden. Die im Werkstück auftre-
tenden Martensitanteile korrelieren dabei stark mit den am Werkzeug eingestellten Temperatu-
ren. 
Durch Versuchsreihen mit lokal geglühten Tiefziehteilen konnte das hohe Potenzial der Indukti-
onstechnik zum lokalen Zwischenglühen von Bauteilen nachgewiesen werden. Der Vergleich 
unterschiedlicher Glühzonenvarianten zeigte die größten Potenziale zur Wiederherstellung des 
Umformvermögens, wenn die Eckbereiche eines rechteckförmigen Bauteils geglüht wurden. 
Neben der Martensitbildung kann mithilfe des lokalen Glühens die Blechausdünnung im Weiter-
zug gezielt in kritischen Bauteilbereichen reduziert. Hierdurch ergibt sich ein deutlich geringerer 
Glühaufwand und gleichzeitig die Möglichkeit zur gezielten örtlichen Einstellung der Werkstof-
feigenschaften und damit der Martensitbildung und des Werkstoffflusses für weiterführende Um-
formoperationen.  
Im letzten Abschnitt der Arbeit konnte eine thermo-mechanisch gekoppelte Umformsimulation 
eines Serienpressprozesses aufgebaut werden. Mittels einer Validierung der errechneten Tempe-
raturen und Martensitgehalten anhand von Laborversuchen konnte die generelle Eignung einer 
solchen gekoppelten Simulation nachgewiesen werden. Darauf aufbauend wurden zwei im Ver-
gleich zu den in der Literatur vorhandenen Modellen zur Vorhersage der Martensitbildung neues 
Werkstoffmodell entwickelt, die nicht nur Dehnung und Temperatur berücksichtigen, sondern 
auch die chemische Zusammensetzung in Form der Austenitstabilität mit berücksichtigt. Auf 
Basis der an 5 Ausführungen von 1.4301 mit Md30-Temperaturen von +2,6°C bis -11,4°C durch-
geführten Zugversuchen konnte eine direkte Korrelation der Austenitstabilität mit der Martensit-
bildungsrate gefunden werden. Modell Nr. 1 bietet dabei eine sehr exakte Vorhersage, weist je-
doch eine hohe Anzahl von 9 Modellparametern auf. Mit einer geringfügig schlechteren Vorher-
sagegenauigkeit konnte mit Modell Nr. 2 die Parameteranzahl auf 4 reduziert werden. 
Abschließend kann zusammengefasst werden, dass diese Arbeit als Grundstein für weitere Op-
timierung von Umformprozessen mittels gezielter Temperaturführung hin zu lokal angepassten, 
effizienten Bauteilen betrachtet werden kann. Für das Umformen und Scherschneiden nichtros-
tender austenitischer Stähle konnte der Nachweis erbracht werden, dass mithilfe einer gezielten 
lokalen Werkzeugtemperierung und Wärmebehandlung die Prozessgrenzen erweitert und opti-
miert werden können. Die Ziele weiterführender Arbeiten stellen somit die vertiefte Erfassung 
von thermischen Einflussgrößen mithilfe den hier gezeigten Versuchsständen dar, eine Erweite-
rung der Grundlagenversuche auf weitere metastabile austenitische Stahlgüten, eine Integration 
dieser Ergebnisse in die FEM-Simulation sowie eine Umsetzung der gewonnenen Erkenntnisse 
auf konkrete Industriebauteile. 
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8 Anhang 
8.1 Chemische Zusammensetzung und Beschaffenheit der untersuchten 
nichtrostenden Stähle im Anlieferungszustand 
Tabelle 15: Kenndaten der untersuchten austenitischen und ferritischen nichtrostenden Stähle 
Güte Charge Rp0,2% Rp1% Rm A80 Härte Sonstiges 
1.4301f 848876 342 368 649 55,4  Wärmebeh. 1050°C 
1.4016 850634 334 352 516 26  Wärmebeh. 820°C 
1.4301g 845262 331 359 653 54,2  Wärmebeh. 1050°C 
1.4301h 491720 280 317 613 59,6  Wärmebeh. 1050°C 
1.4404 513667 301 328 640 55  Wärmebeh. 1050°C 
1.4509a 850196 332 342 482 30,6  Wärmebeh. 820°C 
1.4509b 845484 344 360 484 30,6  Wärmebeh. 820°C 
1.4016 83343 324 358 524 27  163 (HB30)  
1.4310 
C1000 
 810-825  896-
909 
30,1-
32,0 
 Kein Prüfzeugnis 
verfügbar 
1.4509c 79959 330 351 469 33  163 (HB30)  
1.4301a 876353 271 300 645 55,4 161 (HV10)  
1.4301b 893413 291 323 638 51,1 171 (HV10)  
1.4301c 882452 300 334 626 53,0 174 (HV10)  
1.4301d 613534 323 363 643 49,2 180 (HV10)  
1.4301e 601124 328 371 649 49,1 175 (HV10)  
1.4376  454  775 51   
1.4509d 888431 349 364 491 32  Ti=0,12% 
1.4509e 941752 345 364 472 32,2  Ti=0,12% 
1.4509f 950732 313 349 505 28  Ti=0,13% 
1.4509g 944111 357  488 31,4   
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Tabelle 16: Chemische Zusammensetzung der in dieser Arbeit untersuchten austenitischen und 
ferritischen nichtrostenden Stähle 
 
Güte Charge Oberfl C% Si% Mn P% S% Cr% Ni% N% Nb 
1.4301f 848876 IIIc/2B 0,036 0,39 1,29 0,029 0,005 18,1 8,01 0,051  
1.4016 850634 2R 0,041 0,26 0,4 0,02 0,004 16,19 0,21 0,041  
1.4301g 845262 2B 0,037 0,53 1,27 0,03 0,004 18,13 8,06 0,065  
1.4301h 491720 K280 0,039 0,33 1,01 0,026 0,002 18,13 8,92 0,04  
1.4404 513667 2B 0,02 0,047 0,89 0,028 0,001 16,56 10,04 0,042 Mo 2,02 
1.4509a 850196 2B 0,017 0,61 0,4 0,024 0,003 17,58  Ti 0,142 0,368 
1.4509b 845484 2B 0,02 0,62 0,46 0,022 0,001 17,7  Ti 0,148 0,38 
1.4016 83343 2BB 0,05 0,24 0,48 0,029 <,001 16,1 0,2   
1.4310 
C1000 
Cold 
rolled 
 
0,05-
1,15 
<2,0 <2,0   16-19 6-9,5 Mo <8,0  
1.4509c 79959 2B 0,02 0,47 0,41 0,031 <,001 18,2 0,2 Ti 0,11 0,4 
1.4301a 876353 2B 0,046 0,39 1,15 - - 18,2 9,04 0,02 0,005 
1.4301b 893413 2B 0,046 0,43 1,62 - - 18,3 8,07 0,05 0,004 
1.4301c 882452 2B 0,028 0,38 1,77 - - 18,3 8,16 0,06 0,005 
1.4301d 613534 2B 0,025 0,38 1,63 - - 18,2 8,17 0,05 0 
1.4301e 601124 2B 0,022 0,39 1,56 - - 18,2 8,12 0,04 0,007 
1.4376  2B 0,026 0,36 6,49 0,031 - 17,62 4,22 0,188  
1.4509d 888431 2B 0,02 0,52 0,46 - - 18,2 0,1 350ppm 0,4 
1.4509e 941752 2B 0,017 0,48 0,47 - - 17,8 0,3 350ppm 0,4 
1.4509f 950732 2B 0,019 0,49 0,44 - - 17,9 0,1 400ppm 0,4 
1.4509 944111 2B 0,017 0,46 0,51 0,03 0,004 18,13 8,06  0 
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8.2 Verlauf des magnetischen Anteils entlang von Zugproben 
 
Bild 146: Feritscopeanzeige entlang der Längsachse von Zugproben der Ausführungen 1.4301 
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8.3 Schliffbilder Zugproben nach dem Glühen 
 
Bild 147: Schliffbilder 1.4301g nach dem Vordehnen und Glühen bei 100-1100°C Haltedauer: 5 
Minuten 
10 µm 
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8.4 Ergebnisse der Glühversuche 
 
Bild 148: Schliffbilder 1.4509 nach dem Vordehnen und Glühen bei 100-1100°C Haltedauer: 3 
Minuten 
 
Bild 149: Geglühte Bereiche einer Zugprobe mittels Induktionsglühanlage 
10 µm 
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Bild 150: Entwicklung der maximalen Fließspannung für die untersuchten Werkstoffe beim Glü-
hen bei a) 600°C b) 900°C und Variation der Glühdauer 
 
Bild 151: Feritscopeanzeige und Härte über der Glühdauer für 1.4301g bei 1050°C 
[M
Pa
] 
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Bild 152: Schliffbilder der Korrosionstests 1.4301a (Reihe oben) und 1.4301d (Reihe unten) a) 
Anlieferungszustand b) geglüht bei 600°C c) geglüht bei 900°C 
 
Bild 153: Schliffbilder der Korrosionstests 1.4509g a) Anlieferungszustand b) nach 15% Deh-
nung c) geglüht bei 600°C d) geglüht bei 900°C und 300 s 
a) b) c) 
a) b) 
d) c) 
100 µm 
100 µm 
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Tabelle 17: Vordehnung und Glühparameter der mehrstufigen Glühversuche 
 
 
8.5 Untersuchungen von Ziehfolien 
Tabelle 18: Eigenschaften der untersuchten Folien der Fa. Novacel 
Folientyp Trägermaterial Farbe  
(Innenseite) 
Klebemasse Dicke 
[µm] 
Lackbe-
schichtung 
4105 Polyethylen Blau-Transparent Acryl 60  
4108 Polyolefine Schwarz Kautschuk 100 X 
4154 Polyolefine Transparent Acryl 33  
4160 Polyolefine Transparent Kautschuk 50  
4161 Polyolefine Blau-Transparent Acryl 33  
4223 Polyethylen Weiß (Schwarz) Kautschuk 80  
4223RB Polyethylen Weiß (Schwarz) Kautschuk 80 X 
4226REN Polyolefine Weiß (Schwarz) Kautschuk 100 X 
4241 Polyolefine Blau-Transparent Kautschuk 60  
4503 Polyethylen Weiß Kautschuk 80  
4503RB Polyethylen Weiß Kautschuk 80 X 
9264NV Polyolefine Weiß (Schwarz) Kautschuk 100  
9379 Polyolefine Blau-Transparent Acryl 60  
1.4301 Vordehnung in % Glühtemperatur / Haltezeit 
Stufe 0 32 % 900°C / 180 s 
Stufe 1  31% 1050°C / 180 s 
Stufe 2 28% 1050°C / 180 s 
Stufe 3 letzte Stufe, bis Bruch - 
1.4509 Vordehnung in % Glühtemperatur / Haltezeit 
Stufe 0 15 % 900°C / 180 s 
Stufe 1  8 % 900°C / 180 s 
Stufe 2 7 % 900°C / 180 s  
Stufe 3 bis Bruch - 
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8.6 Untersuchungen des Tribologischen Systems 
 
 
Bild 154: Zeichnungen 100er-Napfwerkzeug mit Lage der Bohrungen für die Thermoelemente 
a) Matrizenring b) Blechhalterplatte 
 
Bild 155: Streuung des Feritscopewertes entlang eines 100mm-Rundnapfs für 9 Messungen 
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Bild 156: Zeichnungen 100er-Napfwerkzeug mit Lage der Bohrungen für die Thermoelemente 
a) Matrizenring b) Blechhalterplatte 
 
Bild 157: Temperaturmessungen an Ziehradien und Blechhalter Realwerkzeug Messreihe 2 
a) 
b) 
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8.7 Entwicklung Werkzeugtemperierung 
Tabelle 19: Morphologischer Kasten mit Konzeptpfaden für die Entwicklung eines Temperier-
systems (vgl. Kap.5.1.1) 
 
 
Bild 158: Studien zum Einfluss steigender Ziehgeschwindigkeit auf die Temperatur und Marten-
sitentwicklung im Dauerlauf 
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8.8 Lokales Temperieren von Rechtecknäpfen 
 
 
 
 
 
Bild 159: Rechtecknapfstempel mit Peltier-Temperierung 
 
Bild 160: Symmetriebetrachtungen am Rechtecknapf a) Messstrecken 4 und 8 Querschnitt kur-
ze Seite b) Messstrecken 7 und 3 Querschnitt Diagonal vgl.  
 
Bild 161: Arbeitsdiagramm 1.4301 Rechtecknapf bei Erwärmung von Stempel, Matrize und 
Blechhalter auf 21°C 
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Bild 162: Arbeitsdiagramm 1.4301 Rechtecknapf bei Erwärmung von Stempel, Matrize und 
Blechhalter auf 65°C 
 
Bild 163: Arbeitsdiagramm 1.4301 Rechtecknapf bei Erwärmung Matrize und Blechhalter auf 
65°C und Stempel bei 21°C 
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Bild 164: Vergleich der Martensitverteilung entlang der Längsachse für unterschiedlich stabile 
Austenite  
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